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Předloţená disertační práce se zabývá posouzením vlivu povrchového zpracování 
plazmatickou elektrolytickou oxidací (PEO) na únavové chování protlačované hořčíkové 
slitiny AZ61 na vzduchu a v prostředí 3,5% roztoku NaCl. Povrchové zpracování probíhalo 
v elektrolytu na bázi křemičitan-fosforečnanu při pouţití zdroje střídavého proudu a frekvence 
50 Hz. Vliv proudové hustoty na tvorbu povlaku byl zkoumán při hodnotách 70, 130 
a 200 mA cm
–2
 v časech do 1800 s. Pro posouzení vlivu fluoridových iontů bylo 
do elektrolytu přidáno 8 g dm-3 KF. Fluorid draselný působil jako inhibitor lokální oxidace 
v počáteční fázi zpracování, ke které docházelo v blízkosti sekundárních fází Al–Mn. Rovněţ 
přítomnost fluoridu způsobila modifikaci charakteru jiskření, sníţení rychlosti tvorby povlaku 
a změnu morfologie povlaku při malém vlivu na tvrdost povlaku a korozní odolnost slitiny 
v průběhu expozice v solné mlze. Pro testování vlivu únavového chování experimentální 
slitiny byl na základě optimalizace zvolen povlak vytvořený v čase 300 s při proudové hustotě 
130 mA cm
-2
 v elektrolytu s přidaným KF. Měření vysokocyklové únavy bylo provedeno 
na válcových zkušebních tyčích v reţimu řízeného zatíţení s vyuţitím míjivého zátěţného 
cyklu v tahu s parametrem asymetrie R=0. Proloţením experimentálních dat regresní funkcí 
Kohout & Věchet byla stanovena horní mez únavy σhC slitiny bez povlaku na vzduchu pro 10
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cyklů 145,4 MPa a kombinace PEO povlaku s chloridovými ionty způsobila redukci o ~55 %. 
Pozornost byla věnována iniciaci únavové trhliny při jednotlivých podmínkách zatěţování. 
Byla provedena podrobná fraktografická analýza lomových ploch včetně pozorování 
sekundárních trhlin na měrné délce únavových těles. V základním stavu byl potvrzen 
především vliv fází Al–Mn na iniciaci trhliny a přítomností chloridových iontů došlo 
k přispění počátku únavové trhliny vznikem lokálního korozního napadení. Cyklickým 
zatěţováním došlo při aplikaci PEO zpracování ke sníţení kompaktnosti povlaku 
a k odlupování vnější vrstvy. Iniciace byla usnadněna přenášením napětí v blízkosti trhlin 
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This doctoral thesis deals with the determination of the influence of plasma electrolytic 
oxidation (PEO) on fatigue behaviour of extruded AZ61 magnesium alloy in air and in the 
3.5% NaCl solution. The coatings were formed in the silicate-phosphate electrolyte under 
pulsed current conditions  at a frequency of 50 Hz. The influence of current density on coating 
formation was examined under current densities of 70, 130 and 200 mA cm
-2
 for different 
durations up to a maximum of 1800 s. 8 g dm
-3
 of KF were added to the electrolyte to study 
the influence of fluoride ions in plasma electrolytic oxidation. It is shown that fluoride ions 
inhibit localised oxidation in the initial stage of the process, associated with the secondary 
particles based on Al–Mn. The presence of fluoride also modified the sparking characteristics, 
decreased the rate of coating growth and changed the morphologies of the coatings. The 
influence of fluoride on the coating hardness, and the corrosion resistance of the alloy during 
exposure to salt spray, was negligible. Based on previous optimised PEO conditions, coatings 
formed under a current density of 130 mA cm
-2
 for 300 s in the electrolyte containing KF 
were chosen for fatigue testing. The high-cycle fatigue tests were carried out on cylindrical 
samples under a force controlled sinusoidal tension-tension cycle with asymmetry parameter 
R=0. The experimental data were fitted with Kohout & Věchet function. The fatigue limit of 
uncoated alloy in air for 10
7
 cycles was determined at 145.4 MPa and the combination of PEO 
coating with chloride ions caused a reduction of ~55 %. Attention was paid to the fatigue 
crack initiation in different conditions of cyclic loading. The fracture surfaces underwent 
detailed fractography analysis including secondary crack observation on the gauge length. 
The contribution of Al–Mn particles were confirmed on the uncoated alloy in air and the 
presence of chloride ions were observed as another influential contributor to local corrosion 
attack. The cyclic loading caused spalling of the outer layer, and the multiple initiation was 
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V dnešní době je vyuţití hořčíku a jeho slitin rozšířeno v automobilovém, leteckém 
a spotřebním průmyslu, kde dochází k nahrazení těţších materiálů, jako jsou oceli, litiny, 
slitiny mědi a dokonce i hliníkové slitiny. Důvodem pro zvyšování poptávky těchto 
neţelezných slitin je jejich velmi nízká specifická hmotnost, dobrá odolnost proti creepu, 
dobrá obrobitelnost a slévatelnost. Tyto kladné vlastnosti hořčíku a jeho slitin umoţňují 
dosaţení významného sníţení provozních nákladů díky sníţení celkové hmotnosti strojů 
a zařízení např. v automobilovém průmyslu, a tím dochází ke sníţení produkce CO2. 
Limitujícími vlastnostmi hořčíkových slitin jsou nízká hodnota modulu pruţnosti v tahu 
a vysoká chemická reaktivita, tzn. značná náchylnost ke korozi. 
Pro mnoho aplikací v uvedených odvětvích je nutné znát kromě statických vlastností 
i chování těchto materiálů při zatěţování časově proměnnými silami. To je důvod pro stále 
pokračující výzkum zabývající se těmito lehkými slitinami se snahou získat nové informace 
o únavovém chování, včetně iniciace a šíření trhlin. 
Poškozování kovových materiálů chemickým nebo fyzikálně–chemickým působením 
okolního prostředí je stále závaţnějším problémem na celém světě. Přírodní korozní prostředí 
(atmosféra nebo voda) jsou stále více znečisťována průmyslovou činností, a tím se zvyšuje 
jejich agresivita. Současně rostou poţadavky na spolehlivost a bezporuchovost strojírenských 
výrobků, protoţe narušení funkce můţe mít váţné následky. Vzhledem ke zmíněné vysoké 
reaktivnosti hořčíkových slitin a poţadavkům průmyslu došlo k rozvoji zkoumání oblasti 
korozního napadení. Výsledky ukazují, ţe korozní odolnost můţe být dokonce vyšší neţ 
u některých typů slitin hliníku. Je však nutné dodrţet čistotu materiálu a nepřekročit 
maximální povolené mnoţství škodlivých prvků, kterým je pro hořčíkové slitiny např. ţelezo, 
nikl, měď. 
Další moţností prevence proti koroznímu napadení, a tím prodlouţení ţivotnosti součástí, 
jsou metody povrchových úprav. Jedná se o velmi sloţité postupy, jejichţ cílem je zabránění 
nebo alespoň zpomalení korozního procesu. V dřívější době známou a často uţívanou 
metodou úpravy povrchu hořčíkových slitin byla příprava chemického konverzního povlaku 
chromátováním. Tento postup se setkal s velmi dobrými výsledky. Problémem však byla 
vysoká toxicita a prokázané karcinogenní účinky šestimocného chromu, který je v této metodě 
vyuţíván. Z tohoto důvodu je vyvíjeno značné úsilí pro nahrazení tohoto postupu 
ekologičtějšími metodami, tzv. bezchromátovými konverzními povlaky. Srovnatelné výsledky 
s chromátovými povlaky byly dosaţeny pasivací povrchu v lázních obsahujících manganistan 
draselný a hydrogenfosforečnan sodný. Tyto fosfátové konverzní povlaky jsou zkoumány 
i v kombinaci s dalšími prvky, například s molybdenem. Pro hořčíkové slitiny jsou často 
upřednostňovány elektrochemické konverzní povlaky, jako plazmatická elektrolytická 
oxidace (PEO), díky tvorbě silnější a stabilní izolační vrstvy s velmi dobrou odolností proti 
opotřebení. Tato metoda je v neustálém vývoji, díky slibným dosaţeným výsledkům 
ukazujícím na moţnost úspěšně chránit povrch hořčíkových slitin proti koroznímu napadení.  
V aplikacích, kde jsou díky své nízké hmotnosti hořčíkové slitiny poţadovány, je nezbytné 
zajistit jejich přijatelnou odolnost proti atmosférické korozi ve spojení s cyklickým 
namáháním. Hlavním důvodem je vznik důlkové koroze, která je typická pro napadení 
hořčíkových slitin a výrazně urychluje iniciaci únavové trhliny. Problematika korozní únavy 
povlakovaných těles je však mnohem více komplikovaná a pro hořčíkové slitiny nebyla dosud 
dostatečně objasněna. V současnosti se proto značná část vědeckých prací tímto fenoménem 




2. SLITINY HOŘČÍKU 
Hořčík je jeden z nejlehčích známých konstrukčních materiálů o hustotě za pokojové 
teploty 1 738 kg m
-3
. Krystalizuje v hexagonální těsně uspořádané mříţce Obr. 1(obr. 1) a 
jako čistý kov má sklony ke křehkosti z důvodu interkrystalického porušování a lokálních 
transkrystalických lomů v oblasti dvojčatění nebo bazální rovině {0001} [1]. Dobré 
deformační chování vykazuje čistý hořčík nad teplotou 225 °C, neboť se aktivují další 
skluzové systémy [2].  
 
Obr. 1. Krystalografické upořádání čistého hořčíku [1]. 
Většina hořčíkových slitin vykazuje dobrou obrobitelnost a slévatelnost. Mezi jejich hlavní 
výhody rovněţ patří vysoké tlumící vlastnosti a výborná specifická pevnost (pevnost 
v poměru k hustotě), která je lepší neţ u slitin hliníku [3], [4]. Nevýhodou hořčíkových slitin 
je nízký modul pruţnosti a vysoká reaktivnost hořčíku, coţ způsobuje nízkou korozní 
odolnost a zvyšuje nároky na přípravu [5]. 
 
2.1. Značení hořčíkových slitin 
České normy ČSN uvádí značení hořčíkových slitin číselně dle ČSN 42 0055 Neželezné 
kovy. Číselné označování těžkých a lehkých neželezných kovů. Podle této normy je označení 
tvořeno základním šestimístným číslem a dvoumístným doplňkovým číslem za tečkou. Lze 
vyuţít i značení pomocí chemických značek dle ČSN 42 0054 Neželezné kovy a jejich slitiny. 
Označování chemickými značkami [6], [7]. 
Evropské normy ČSN EN popisují způsob označování dle ČSN EN 1754 Hořčík a slitiny 
hořčíku – anody, ingoty a odlitky z hořčíku a slitin hořčíku – označování (42 1482). 
Označení dle uvedené normy obsahuje 10 míst, tj. EN–MAxxxxx. Písmeno ,,M“ 
na 4. pozici určuje, ţe se jedná o Mg. Na 5. pozici je písmeno „A“ pro anody, „B“ pro ingoty 
nebo „C“ pro odlitky. Pět číslic na 6. aţ 10. místě určuje chemické sloţení, kdy se pro značení 
pouţívá arabských číslic. Místo těchto číslic je moţné pouţít kódové označení chemickými 
značkami; např. EN–MCMg99,75, tj. odlitek z nelegovaného hořčíku o čistotě 99,75 hm.%. 
Pro slitiny hořčíku musí kódové označení začínat značkou Mg následovanou chemickou 
značkou hlavního prvku nebo prvků. Tyto značky jsou obvykle následovány číslicemi, které 
vyjadřují podíl hmotnosti uvaţovaného prvku v procentech; např. EN–MCMgAl8Zn1 [8]. 
Americké normy ASTM (American Society For Testing Materials) jsou celosvětově 
vyuţívány pro označování hořčíkových slitin. Podle této normy je značka kaţdé Mg slitiny 
sloţena z velkých písmen označující hlavní slitinové prvky, následuje zaokrouhlené mnoţství 
těchto (obvykle dvou) prvků v procentech. Značení hlavních přísadových prvků je uvedeno 
v Tab. 1. Další písmeno označuje etapu vývoje slitiny (A, B, C, …). Obvykle toto písmeno 
vyjadřuje stupeň čistoty. Další informace v označení slitiny upřesňuje zpracování a uvádí 
se za pomlčkou. Hlavní skupiny rozdělení zpracování hořčíkových slitin jsou popsány  
v Tab. 2. Podrobný popis skupiny T, tzn. tepleného zpracování je uveden v Tab. 3. [2], [9]. 
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Tab. 1 Značení přísadových prvků dle ASTM [2]. 
Označení Přísadový prvek Označení Přísadový prvek 
A Hliník N Nikl 
B Bismut P Olovo 
C Měď Q Stříbro 
D Kadmium R Chrom 
E Vzácné zeminy S Křemík 
F Ţelezo T Cín 
H Thorium W Yttrium 
K Zirkonium Y Antimon 
L Lithium Z Zinek 
M Mangan   
 
Tab. 2 Značení zpracování slitin dle ASTM [9]. 
Hlavní rozdělení 
F Podle technologie výroby 
O Ţíhané rekrystalizované (jen kované produkty) 
H Deformačně zpevněné 
T Tepelné zpracované 
W Rozpouštěcí ţíhání 
 
Tab. 3 Značení tepelného zpracování slitin dle ASTM [9]. 
Podskupina T 
T1 Ochlazení a přirozené stárnutí 
T2 Ţíhání (jen produkty lité) 
T3 Rozpouštěcí ţíhání a deformace za studena 
T4 Rozpouštěcí ţíhání 
T5 Ochlazení a umělé stárnutí 
T6 Rozpouštěcí ţíhaní a umělé stárnutí 
T7 Rozpouštěcí ţíhání a stabilizace 
T8 Rozpouštěcí ţíhání, deformace za studena a umělé stárnutí 
T9 Rozpouštěcí ţíhání, umělé stárnutí a deformace za studena 
T10 Ochlazení, umělé stárnutí a deformace za studena 
 
2.2. Vliv přísadových prvků 
Vlastnosti čistého hořčíku se značně liší od vlastností hořčíkových slitin. Materiálové 
vlastnosti jsou ovlivněny nejen způsobem výroby nebo tepelným zpracováním, ale i vlivem 
přísadových prvků a jejich vzájemnou interakcí. Tvorba intermetalických fází můţe a nemusí 
působit příznivě na vlastnosti slitiny. Proto je při výběru legujícího prvku nutné pečlivě 
zváţit, jaké vlastnosti poţadujeme, neboť tyto poţadavky jsou často protichůdné (pevnost, 
slévatelnost, dobré creepové vlastnosti, zlepšená odolnost proti korozi, atd.). 
Hliník je nejčastěji uţívaný legující prvek v hořčíkových slitinách, který tvoří základ 
litých slitin. Tento prvek zvyšuje pevnost a tvrdost precipitací fáze Mg17Al12, dále rozšiřuje 
oblast tuhnutí [10]. Nicméně slévatelnost a svařitelnost s obsahem hliníku rapidně klesá [11]. 
Slitiny obsahující více jak 6 hm.% Al se obvykle tepelně zpracovávají.  
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Zinek se velmi často pouţívá společně s hliníkem. Podobně jako Al způsobuje zvýšení 
pevnosti a zlepšení slévatelnosti. Pokud je však obsah zinku ve slitině Mg–Al–Zn  
(Al 7 aţ 10 hm.%) vyšší neţ 1 hm.% dochází ke zvýšení křehkosti materiálu [10].  
Mangan se přidává jako další prvek do systému Mg–Al–Zn v mnoţství do 1,5 hm.%, 
neboť můţe zvýšit korozní odolnost Mg slitin. Korozní rychlost hořčíkových slitin souvisí 
s obsahem Fe a s poměrem Fe/Mn. Mangan sniţuje rozpustnost ţeleza v hořčíku a tím se 
zlepšuje odolnost proti korozi v solném roztoku [12]. Nicméně, při vytvoření sloučenin s 
hliníkem (např. MnAl, MnAl6), které mají vyšší aktivní potenciál, dochází naopak ke zvýšení 
korozní rychlosti [13]. Na hodnotu meze pevnosti nemá výrazný vliv, dochází však ke zvýšení 
hodnoty meze kluzu. 
Křemík v kombinaci s hořčíkem vytváří fázi Mg2Si, jejímţ vyloučením dochází ke 
zpevnění slitiny, relativně bez ovlivnění korozních vlastností [13].  
Vápník je vyuţíván jako legující prvek pro vývoj levných slitin s dobrou odolností proti 
creepu. Ve struktuře dochází k nahrazení fáze Mg17Al12 fází Al2Ca. Vápník můţe také působit 
jako dezoxidant v tavenině nebo při následném tepelném zpracování. Rovněţ zlepšuje 
válcovatelnost plechů, je-li však přítomen v mnoţství větším neţ 0,3 % sniţuje svařitelnost.  
Zirkonium se vyuţívá jako přísada pro zjemnění zrna ve slitinách se zinkem, vzácnými 
zeminami, thoriem a yttriem. Ve slitinách obsahujících Al a Mn tvoří stabilní sloučeniny, 
které ke zjemnění zrna nepřispívají. 
Kovy vzácných zemin se do slitin hořčíku přidávají pro zlepšení pevnostních vlastností 
za zvýšených teplot a zvýšení creepové odolnosti, a to aţ do teplot 300 °C.  
Nepříznivě v těchto slitinách působí např. měď, nikl nebo ţelezo. Tyto prvky negativně 
ovlivňují především korozní vlastnosti, a proto se musí ve slitinách Mg vyskytovat ve velmi 
malém mnoţství [2], [9], [10]. 
 
2.3. Rozdělení hořčíkových slitin 
Podle způsobu výroby lze slitiny Mg rozdělit do dvou základních skupin, tj. slitiny 
slévárenské a slitiny ke tváření. Jak jiţ bylo zmíněno, základním prvkem přidávaným 
do hořčíkových slitin je hliník. Podle dalšího přidaného prvku lze hořčíkové slitiny rozdělit 
na skupiny s označením AZ (Mg–Al–Zn), AM (Mg–Al–Mn) a AE (Mg–Al–RE) [14]. Obsah 
hliníku ve slitinách skupiny AZ je v závislosti na poţadovaných vlastnostech mezi  
3–9 hm.%. Tyto slitiny mají dobré mechanické vlastnosti a korozní odolnost [2], [4]. Jejich 
nízká creepová odolnost nad teplotou 125 °C však značně sniţuje moţnosti vyuţití 
v automobilovém průmyslu např. na bloky motorů, které pracují aţ do teploty 200 °C [14].  
 
2.4. Struktura Mg slitin skupiny AZ 
Obr. 2 znázorňuje rovnováţný binární diagram systému Al–Mg současně 
s izokoncentračním řezem ternárního diagramu Mg–Al–1 hm.% Zn s obsahem Al do 50 hm.% 
[15]. Maximální rozpustnost Al v Mg je 12 hm.% při eutektické teplotě 437 °C a postupně 
se sniţuje aţ na 1 hm.% za pokojové teploty [9], [16]. Při teplotách niţších neţ 375 °C 
se ve struktuře slitiny AZ61 v základním stavu vyskytuje tuhý roztok α (Al v Mg), ve kterém 
je vyloučena křehká intermediární fáze γ a eutektikum γ + α (viz obr. 3) [17], [18], [19], [20]. 
Fáze γ (Mg17Al12) krystalizuje v soustavě krychlové prostorově středěné (bcc) a je vyloučena 
z původní fáze α (hcp) dvěma konkurenčními způsoby: kontinuální nebo diskontinuální 
precipitací. Kontinuální precipitát vzniká nukleací a růstem izolovaných částic fáze γ. 
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Při druhé variantě dochází k vyloučení diskontinuálního precipitátu fáze Mg17Al12 
z přesyceného tuhého roztoku na hranicích zrn ve formě lamelární struktury fáze a hcp fáze 
ochuzené o Al [15]. Zinek se v těchto slitinách rozpouští v hořčíku nebo je součástí 
precipitující intermetalické fáze T (Mg3Al2Zn3) [4], [21], [22].  
 
 
Obr. 2.  Část binárního rovnováţného diagramu Mg–Al společně s pseudobinárním ternárním 
systémem Mg–Al–1 hm.% Zn [15]. 
 
 
2.5. Výroba hořčíkových slitin 
Existuje mnoho postupů pro výrobu hořčíkových slitin. Jak je uvedeno v předchozí 
kapitole, základními postupy jsou tváření a odlévání.  
 
2.5.1. Metody přípravy odléváním 
Hořčíkové slitiny mají velmi dobrou slévatelnost, nicméně ne všechny způsoby odlévání 
jsou pro jejich výrobu vhodné. Metodami gravitačního lití do pískových a kovových forem 
dochází k zachycení vzduchových bublin při vysoké rychlosti lití a chladnutí slitiny, a tím 
vzniká značné mnoţství objemových slévárenských vad, jako jsou řediny a staţeniny. 
Vhodnější způsob odlévání těchto slitin je lití pod tlakem do kovové formy. Při této metodě 
je forma plněna tekutým kovem za vysokého tlaku, tím dochází ke zlepšení licí struktury 
a sníţení mnoţství slévárenských vad. Charakteristická struktura slitiny AZ61 vyrobené 
odléváním s průměrnou velikostí zrna 250 m je znázorněna na obr. 3. Sloţení struktury bylo 
podrobně popsáno v předchozí kapitole [10], [17], [20], [23], [24]. 
Pro dosaţení jemné licí struktury obsahující minimální mnoţství slévárenských vad 
je vhodná metoda squeeze casting. Jedná se o dvoustupňovou variantu lití pod tlakem, 
přičemţ rychlost lití je mnohem pomalejší [17]. Roztavený kov je do předehřáté formy 
vstřikován tlakem obvykle mezi 70 a 100 MPa po dobu 15 s a následuje zvýšení tlaku 
na 140 MPa po dobu 90 s. Princip této metody je znázorněn na obr. 4. Metodou squeeze 
casting lze získat kvalitní odlitky s moţností tepelného zpracování (např. T6) pro zlepšení 
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mechanických vlastností při zaručené reprodukovatelnosti. Nevýhodou tohoto způsobu 
odlévání je zhoršená kvalita povrchu, neboť vznikají zvrásnění způsobená nízkou rychlostí 
odlévání [2], [10], [17]. Tento proces výroby lze rozdělit na metodu přímou a nepřímou, 
viz literatura [2]. 
 




Obr. 4. Princip metody squeeze casting; a) dávkování, b) otočení do vertikální polohy,  
c) vtlačení tekutého kovu, d) dotlačení a chladnutí [2]. 
 
2.5.2. Metody přípravy tvářením 
Tvářené hořčíkové slitiny lze vyrobit válcováním, protlačováním nebo kováním. 
Uspořádání těchto slitin v těsné hexagonální mříţce vyvolává potřebu provádět tváření 
za zvýšených teplot. Polotovarem pro tváření je odlitek, který je následně mechanicky 
zpracován, aby byla porušena litá mikrostruktura. Ve srovnání s odlévanými materiály 
dosahují tvářené vyšších hodnot mechanických vlastností. Je však nutné zvolit vhodný směr 
zatěţování, neboť vlivem tváření dochází k výrazné anizotropii vlastností [16].  
Jednou z nejčastějších metod přípravy tvářením je protlačování, které je běţně vyuţíváno 
pro nejvíce komerčně vyuţívané hořčíkové slitiny. Jedná se o skupinu AZ obsahující  
1–9 % hliníku, 1 % zinku s nízkým obsahem manganu. Vzhled mikrostruktury slitiny AZ61 
o stejném chemickém sloţení jako litá struktura na obr. 3. vyrobené protlačováním je 
znázorněna na obr. 5. Průměrná velikost zrna této slitiny v tvářeném stavu je 12 m, 
ve srovnání s litou strukturou 250 m a sekundární fáze Mg17Al12 je rovněţ vyloučena 




Obr. 5. Struktura slitiny AZ61 vyrobená protlačováním [24]. 
 
 
2.6. Tepelné zpracování slitin hořčíku 
Hořčíkové slitiny se velmi často tepelně zpracovávají pro zlepšení jejich vlastností. 
Nejčastěji se pro tyto účely vyuţívají elektrické komorové, anebo vakuové pece. Nároky jsou 
kladeny především na homogenní teplotní pole a stav atmosféry. K ochraně povrchu před 
oxidací se vyuţívá vzdušná atmosféra s přidaným SO2, SF6, CO2, N2 nebo Ar. Obvykle je 
nutná dlouhá výdrţ na teplotě, neboť difuzní pochody v těchto slitinách probíhají pomalu 
[10], [23]. 
U slitin hořčíku lze provádět např. ţíhání na odstranění vnitřního pnutí pro zlepšení 
rozměrové stability po tváření nebo po třískovém obrábění či rekrystalizační ţíhání po tváření 
za studena. Slitiny na bázi Mg–Al–Zn však bývají nejčastěji zpracovávány na stav T4 
(tj. rozpouštěcí ţíhání) a stav T6 (tj. rozpouštěcí ţíhaní a umělé stárnutí). Tyto metody jsou 
vyuţívány především u komerčních slitin s vyšším obsahem hliníku, např. slitiny AZ61 nebo 
AZ91 [10]. 
Při rozpouštěcím ţíhání dochází během dlouhé výdrţe (10–24 hod) na rozpouštěcí teplotě 
(380 °C aţ 415 °C dle typu slitiny) k rozpouštění křehké intermediární fáze Mg17Al12 a tím 
ke značnému zlepšení mechanických vlastností [9]. Teplota a délka výdrţe ţíhání má značný 
vliv na velikost zrna. Touto problematikou se zabývali autoři v literatuře [26], kde zkoumali 
slitinu AZ61 připravenou metodou ECAE (Equal Channel Angular Extrusion). 
Po rozpouštěcím ţíhání následuje dostatečně rychlé ochlazení, aby nedošlo k opětovnému 
vyloučení fáze γ. Struktura je pak tvořena tuhým roztokem α a malým mnoţstvím 
nerozpuštěných minoritních fází především na bázi manganu a ţeleza. Slitina zpracovaná 
tímto způsobem vykazuje maximální hodnoty pevnosti a nárazové práce. Toto tepelné 
zpracování je často vyuţíváno jako předstupeň umělého stárnutí. Zpracováním na stav T6, 
tj. umělé stárnutí po rozpouštěcím ţíhání se dosahuje zvýšení tvrdosti a meze kluzu na úkor 




3. ÚNAVOVÉ CHOVÁNÍ MATERIÁLŮ 
Význam podrobného studia únavového chování neţelezných slitin vzrůstá především kvůli 
jejich nízké hmotnosti a tedy energetickým úsporám v automobilovém a leteckém průmyslu. 
V těchto uplatněních nestačí znát pouze statické vlastnosti. U konstrukcí namáhaných časově 
proměnlivými silami obvykle nepostačují ani údaje z Wöhlerových křivek, neboť je nutné 
znát podrobnosti o podmínkách vzniku a postupu únavového poškozování, zejména o vzniku 
trhlin a jejich šíření během zatěţování [28]. 
  
3.1. Základní rysy únavového porušování 
Únava konstrukčních materiálů nastává při opakovaném mechanickém, tepelném, případně 
termomechanickém namáhání. Podstatou únavového porušování je opakovaná plastická 
deformace vyvolaná napětím zpravidla niţším neţ mez kluzu [28]. Tento proces změn 
strukturního stavu materiálu a jeho vlastností je vyvolaný cyklickým zatěţováním, během 
něhoţ dochází v materiálu k hromadění poškození, které se projeví růstem makroskopické 
trhliny a únavovým lomem. Dodnes nejpouţívanější únavovou charakteristikou je Wöhlerova 
křivka (S–N křivka), která je schematicky znázorněna na obr. 6.  
 
 
Obr. 6. Schematický průběh křivky ţivotnosti σa–Nf pro symetrický cyklus [29]. 
 
3.1.1. Klasifikace proměnlivého zatěţování 
Při proměnném zatíţení je časový průběh napětí buď obecně proměnný, nebo můţe být 
periodický, např. harmonický (obr. 7). Řízenou veličinou zátěţného cyklu můţe být napětí 
i deformace. 
Zátěţný cyklus se můţe nalézat jak v tahové, tak i v tlakové oblasti. Pro posouzení 
asymetrie cyklu byly zavedeny parametry asymetrie R a P, které jsou definovány jako vztahy 
(1) a (2), [29]: 
 R = n /h, (1) 
 P = h /a, (2) 
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kde, n je dolní (minimální) napětí, h je horní (maximální) napětí a a je amplituda napětí. 
 
 a = amplituda napětí 
m = střední napětí 
h = horní (maximální) napětí 
n = dolní (minimální) napětí 
  
Obr. 7. Časový průběh napětí při proměnném harmonickém zatěţování materiálů [30]. 
 
3.1.2. Proces únavového poškozování 
Únavové chování materiálu je způsobeno kumulací cyklické plastické deformace, tedy 
typem nevratných změn, ke kterým v materiálu dochází v průběhu cyklického zatěţování. 
Celý únavový proces lze rozdělit na tři stádia: stádium změn mechanických vlastností, 
stádium vzniku únavových trhlin a stádium šíření únavových trhlin. Je však nutné zdůraznit, 
ţe iniciace a počáteční šíření trhliny je spojitý proces a neexistuje tedy jednoznačné kritérium, 
podle kterého je moţné jednotlivá stádia od sebe oddělit [29], [30]. 
 
Stádium změn mechanických vlastností 
V celém objemu vzorku probíhají nevratné změny, tj. mění se rozloţení a hustota dislokací 
v materiálu. U kovových materiálů můţe docházet k vzrůstání nebo poklesu odporu proti 
cyklické deformaci, tj. materiál cyklicky zpevňuje nebo změkčuje. U většiny materiálů 
následuje saturace mechanických vlastností, kdy je hysterezní smyčka uzavřená a mění 
se s počtem cyklů jen nepatrně nebo se nemění vůbec [29], [31]. 
Obr. 8. znázorňuje schematicky vyjádřenou hysterezní smyčku, kde a je amplituda napětí, 
celková deformace vyvolaná zatíţením je at a její dvě sloţky jsou amplituda plastické 
deformace ap a amplituda elastické deformace ae. Plocha hysterezní smyčky má význam 



























Obr. 8. Schematicky znázorněná hysterezní smyčka [28]. 
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Reakci materiálu na cyklické zatěţování charakterizujeme především křivkami cyklického 
zpevnění–změkčení. Podle řízené veličiny se jedná o závislost amplitudy napětí nebo 
amplitudy deformace na počtu cyklů. Ustálené cyklické chování zkoumaného materiálu 
charakterizuje mnoţina ustálených hysterezních smyček. Určíme-li z těchto smyček 
amplitudu napětí a a amplitudu deformace at, popř. amplitudu plastické deformace ap, 
udává jejich vzájemná závislost tzv. cyklickou deformační křivku. Jestliţe materiál 
nevykazuje výraznou saturaci, bereme za saturované hodnoty amplitudy napětí a deformace 
obvykle hodnoty při počtu cyklů, který je rovný polovičnímu počtu cyklů do lomu. 
Vzájemná poloha cyklické deformační křivky a tahové křivky v odpovídajících 
souřadnicích určuje, jaké bude počáteční chování materiálu při cyklické deformaci. V oblasti 
amplitud deformace, pro které leţí cyklická křivka nad tahovou, materiál cyklicky zpevňuje 
a v oblasti amplitud deformace, pro které leţí cyklická křivka pod tahovou křivkou, materiál 
cyklicky změkčuje [30]. 
 
Stádium vzniku únavových trhlin 
Iniciace únavových trhlin výrazně závisí na typu materiálu, jeho struktuře, amplitudě 
cyklické plastické deformace, na teplotě a na okolním prostředí. Únavové trhliny vznikají 
převáţně na volném povrchu součástí v místech koncentrace cyklické plastické deformace. 
Nejčastějším způsobem iniciace únavových trhlin, především v oblasti malých amplitud 
napětí, je iniciace v únavových skluzových pásmech. Vyšší plastická deformace způsobuje 
vznik bodových poruch především vakančního typu a následkem toho na hranici mezi 
perzistentním skluzovým pásem a matricí vznikají dislokace, které mají charakter 
intersticiálních dipólů. Působením vnějšího napětí vyjdou dipóly na povrch a vytvoří extruzi 
[29], [30]. 
 
Stádium šíření únavových trhlin 
Únavové trhliny iniciované v krystalografických směrech se obvykle šíří ve stejném směru 
v jakém proběhla iniciace, tj. asi pod úhlem 45° ke směru hlavního napětí. V průběhu dalšího 
cyklického ztěţování se trhliny propojují a rostou dále do hloubky podél aktivních skluzových 
rovin. S narůstající délkou se trhliny vychylují z aktivních skluzových rovin a stáčejí 
se do směru kolmého k vektoru hlavního napětí. Na čele těchto trhlin se vytváří plastická zóna 
vznikající účinkem vysoké koncentrace napětí. Tento přechod roviny trhliny z aktivní 
skluzové roviny do roviny kolmé na směr působícího vnějšího napětí se často označuje jako 
přechod z krystalografického šíření trhliny (první etapa šíření) na nekrystalografické šíření 
trhlin (druhá etapa šíření). Tato etapa je zpravidla charakterizovaná šířením jiţ jen jediné 
trhliny někdy označované jako magistrální a je zakončena náhlým lomem zbývající části 
nosného průřezu. V této etapě šíření únavové trhliny v polykrystalických kovech se osvědčil 
obecný Lairdův model, který je znázorněn na obr. 9 a popisuje šíření trhliny jako proces 







Obr. 9. Lairdův model růstu únavové trhliny [32]. 
 
 
3.1.3. Křivky ţivotnosti 
Posouzení únavové ţivotnosti se liší podle zvoleného zatíţení buď v nízkocyklové nebo 
vysokocyklové oblasti. Křivky ţivotnosti lze rovněţ určit jak při měkkém zatěţování  
(tj. řízené napětí) tak při tvrdém zatěţování (tj. řízená deformace). 
 
Oblast nízkocyklové únavy 
Při zatěţování v  nízkocyklové oblasti jsou aplikovány vysoké amplitudy napětí, 
resp. deformace a nízká frekvence zatěţování. Únavové chování materiálů v nízkocyklové 
oblasti lze popsat Wöhlerovou a Mansonovou–Coffinovou křivkou. Tyto křivky lze popsat 
mocninnými funkcemi ve tvaru, který navrhl Morrow (3) a (4). 
Wöhlerova–Basquinova křivka je při symetrickém zatěţování téměř identická s odvozenou 
Wöhlerovou–Basquinovou závislostí určenou z pokusů při tvrdém zatěţování, zejména 
u cyklicky zpevňujících materiálů [30]. Experimentálně získané závislosti amplitudy napětí 
na počtu cyklů do lomu lze proloţit mocninnou závislostí vyjádřenou ve tvaru (3), [29]: 
 ,)2(' bffa N  (3) 
kde σa je amplituda napětí, σ'f součinitel únavové pevnosti, Nf počet cyklů do lomu a b je 
elastický exponent křivky ţivotnosti 
 
Únavová ţivotnost je také určena amplitudou plastické deformace. Důleţitou 
charakteristikou je tedy Mansonova–Coffinova křivka ţivotnosti vyjadřující závislost 
nasycené amplitudy plastické deformace na počtu cyklů do lomu. Podle zobecněného 
Mansonova–Coffinova zákona lze tuto závislost aproximovat mocninnou funkcí ve tvaru (4):  
 ,)2(' cffap N   (4) 
kde εap je amplituda plastické deformace, ε'f součinitel únavové taţnosti, Nf  počet cyklů 
do lomu a c je plastický exponent křivky ţivotnosti. 
 
Výsledkem cyklické zkoušky při nízkocyklové únavě je křivka ţivotnosti vyjádřená jako 
závislost amplitudy celkové deformace na počtu cyklů do lomu. Dle Mansona je křivka εa–Nf  
dána součtem sloţek celkové deformace, tedy sloţky elastické a plastické, viz obr. 10 [30], 




Obr. 10. Schematický průběh křivek ţivotnosti [31]. 
 
 
Oblast vysokocyklové únavy 
Únavové chování materiálů při zatěţování ve vysokocyklové oblasti vyjadřuje Wöhlerova 
křivka a z ní plynoucí mez únavy σC. Tato křivka bývá konstruována pro různá střední napětí 
σm, která ovlivňují její průběh. Obvykle se experimentálně zjišťují pouze dvě σa–Nf křivky 
a to při symetrickém zátěţném cyklu σm = 0 (obr. 6) a při míjivém cyklu σm = σa [32]. 
Na základě poznatků o šíření únavových trhlin je moţné mez únavy definovat jako napětí, 
při kterém se vytvoří únavové mikrotrhliny kritické délky, které se však nemohou dále šířit. 
Pokud se experimentálně naměřená data proloţí pomocí grafické aproximace dvěma 
přímkami, pak vodorovná znázorňuje hodnotu σC a zlom mezi 10
6
 aţ 5x106 cyklů, rozděluje 
vysokocyklovou oblast na oblast časované únavové pevnosti a trvalé únavové pevnosti.  
Tuto grafickou metodu určení σC lze vyuţít u slitin na bázi ţeleza. Běţně se však mez 
únavy určuje smluvně pro daný počet cyklů do lomu. U většiny materiálů je to hodnota 
N0 = 10
7
. U neţelezných slitin, např. na bázi Mg a Al, je trend amplitudy napětí v závislosti 
na počtu cyklů do lomu klesající a nedochází k ustálení na limitní hodnotě. Proto se u těchto 
materiálů určuje časovaná mez únavy pro počet cyklů do lomu N0 = 10
8 
[29], [31], [34]. 
Pro určení hodnoty meze únavy σC lze experimentálně naměřená data proloţit vhodnou 
regresní funkcí. V oblasti vysokocyklové únavy byly prokázány dobré výsledky proloţením 

















   (5) 
 , 
b
fa Na  (6) 
kde jsou a, b, C a  parametry regresní funkce, Nf vyjadřuje počet cyklů do lomu  





3.2. Únavové vlastnosti hořčíkových slitin 
Mechanické i únavové vlastnosti hořčíkových slitin závisí nejen na chemickém sloţení, 
ale jsou značně ovlivněny i způsobem výroby a tepelným zpracováním. Z tohoto důvodu jsou 
dostupné hodnoty pevnostních i deformačních charakteristik ve velmi širokém rozmezí. 
Tvářené slitiny dosahují vyšších pevností, u protlačovaných slitin se hodnoty meze pevnosti 
v tahu pohybují mezi 260 aţ 360 MPa a taţnost v intervalu 12 aţ 18 %. Vlivem výroby však 
dochází k anizotropii vlastností v podélném a příčném směru. Tlakově lité slitiny Mg–Al–Zn 
se často zpracovávají na stav T4, po kterém bývá mez pevnosti v tahu mezi 220 a 280 MPa 
a prodlouţení v intervalu 9 aţ 15 %. Získané hodnoty modulu pruţnosti za pokojové teploty 
bývají okolo 45 GPa [10].  
Podobně jako u jiných slitin statické vlastnosti souvisejí s únavovým chování Mg slitin. 
Výsledná data studia únavové ţivotnosti jsou v literatuře rovněţ dostupná ve velmi širokém 
intervalu. V literatuře [10] autoři popisují závislost meze únavy na mezi pevnosti v tahu 
odlévaných a tvářených hořčíkových slitin. Z výsledků vyplývá, ţe tvářené slitiny dosahují při 
vyšších pevnostních charakteristikách i značně vyšší hodnoty meze únavy.  
Jak jiţ bylo zmíněno, příprava hořčíkových slitin má na jejich mechanické a únavové 
vlastnosti podstatný vliv. Tuto skutečnost potvrdili i autoři v literatuře [36], kde zkoumali 
vlastnosti slitiny AZ91 vyrobenou litím do písku a metodou squeeze casting. Hodnoty 
pevnostních, deformačních i únavových charakteristik byly u druhé metody výroby výrazně 
vyšší. Tím se potvrdilo, ţe značná pórovitost slitin odlévaných gravitačně degraduje jejich 
vlastnosti. Autoři rovněţ zjistili, ţe iniciace únavových trhlin v materiálu vyrobeném metodou 
squeeze casting je ovlivněna přítomností vad, jako jsou oxidické pleny a shluky fází [36], 
[37]. 
 
Mechanismus únavového porušování Mg slitin probíhá skluzem ve vhodně orientovaných 
zrnech. Při pokojové teplotě je však deformace omezena přítomností pouze tří skluzových 
systémů. Nad teplotou 220 °C dochází k aktivaci dalších skluzových systémů v prizmatických 
a pyramidálních rovinách. Kromě krystalografického skluzu se jako další moţnost plastické 
deformace uplatňuje dvojčatění. Tento způsob deformace je podmíněn vhodně orientovaným 
zatíţením [2]. Během únavového zatěţování převládá dvojčatění během deformace v tlaku, 
zatímco skluz dominuje při fázi tahové [38]. Podrobně se výskytem dvojčatění při únavovém 
zatěţování tah–tlak slitiny AZ31 zabývá literatura [39]. Typický vzhled povrchu únavového 
lomu znázorňuje obr. 11 (a). Lomová plocha je rozdělena na dvě oblasti, tj. oblast šíření 
únavového lomu označená A a oblast statického dolomení označená B. Detaily těchto oblastí 
jsou zobrazeny na obr. 11 (b) a (c). Z obr. 11 (b) je zřejmé, ţe v oblasti šíření únavového lomu 
byl lom méně reliéfní a struktura lamelární, zatímco v oblasti statického dolomení byl 
pozorován povrch spíše drsný s výskytem mělkých jamek (viz obr. 11 (c)). Z lomové plochy 
byl připraven metalografický výbrus a následným pozorováním byl potvrzen vysoký výskyt 
dvojčatění v oblasti šíření únavového lomu (oblast A). Rovněţ je v literatuře uvedeno, ţe 
značné mnoţství dvojčat je navzájem souběţných, coţ rozděluje matrici do několika oblastí, 
které korespondují s lamelární strukturou na obr. 11 (b) [39].  
Chamos a spol., v práci [40] popisující únavové chování hořčíkové slitiny AZ31, 
z fraktografického pozorování dokonce vyvozují moţný výskyt dvojčat pozorovatelný přímo 





Obr. 11. Charakteristický vzhled únavového lomu slitiny AZ31, SEM; (a) celkový pohled,  
(b) detail z oblasti A, (c) detail z oblasti B [39]. 
 
 
U materiálů s hexagonální strukturou se obvykle v počáteční fázi šíření únavových 
mikrotrhlin vyskytuje kvazištěpné porušení. Další růst trhlin je závislý na struktuře 
a zkušebních podmínkách. Porušení pak můţe být jak štěpné či tvárné, tak transkrystalické 
nebo interkrystalické. Vliv kvality povrchu na únavové charakteristiky hořčíkových slitin 
se projevuje především v oblasti vysokocyklové únavy [10].  
Výzkum únavového chování hořčíkových slitin ukázal, ţe tyto materiály cyklicky 
zpevňují. Potvrzuje to srovnání jednosměrné a cyklické deformační křivky slitiny AZ91HP 
znázorněné na obr. 12, neboť cyklická deformační křivka leţí nad jednosměrnou [41].  
Obr. 13 zobrazuje křivky cyklického zpevnění–změkčení slitiny AZ91D. Amplituda plastické 
deformace má v průběhu celého únavového ţivota klesající trend, coţ rovněţ potvrzuje 
cyklické zpevňování těchto materiálů. Náhlý obrat průběhu v konečné fázi je způsoben růstem 
magistrální trhliny [42]. 
 
 





Obr. 13. Křivky cyklického zpevnění–změkčení slitiny AZ91D [42]. 
 
 
Autoři Sajuri a spol. se ve své práci [24] zaměřili na zkoumání únavové ţivotnosti lité 
a protlačované slitiny AZ61 s obsahem Mn = 0,16 %. Z výsledné S–N křivky na obr. 14 je 
zřejmé, ţe mez únavy lité slitiny je ve srovnání s protlačovanou je výrazně niţší. Pro 107 
cyklů je mez únavy lité slitiny 20 MPa a 150 MPa pro slitinu protlačovanou. Ze strukturního 
pozorování je evidentní, ţe hlavní vliv na zhoršení únavového chování mají lící defekty, které 
dosahovaly velikosti aţ 200 m. V práci je rovněţ zkoumán vliv obsahu manganu na únavové 
vlastnosti. Mez únavy slitiny AZ61 s obsahem Mn = 0,4 % ve směru tváření byla naměřena 
85 MPa. Autoři však připouští obtíţnost porovnání uvedených hodnot vzhledem k pouţití 
různé asymetrie cyklu pro nízký a vysoký obsah Mn. Rovněţ však po přepočtu hodnot 
z Goodmanova diagramu uvádějí, ţe hodnota meze únavy je redukována při zvýšení obsahu 
Mn na 132 MPa oproti 150 MPa pro 0,16 Mn. Sajuri s odvoláním na literaturu [25] vysvětluje 
přidávání nízkého obsahu Mn pro zlepšení vlastností v tahu a také zvýšení schopnosti 
protlačování. Nicméně, přidání manganu o více neţ 0,6 % způsobuje zhoršení těchto 
vlastností tvorbou rozměrných intermetalických fází Al–Mn. 
 
 
Obr. 14. S–N křivka lité a protlačované slitiny AZ61 s obsahem manganu 0,16 % [24]. 
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4. KOROZNÍ VLASTNOSTI MATERIÁLŮ 
Pojem koroze kovů lze charakterizovat jako samovolné, postupné a nevratné 
znehodnocování kovových či nekovových, organických i anorganických materiálů a to 
chemickým nebo fyzikálně chemickým působením okolního prostředí za určité teploty 
a tlaku. Dle podstaty lze korozi rozdělit na dva základní druhy, tj. chemická 
a elektrochemická [43], [44].  
Chemická koroze probíhá v nevodivém prostředí a jedná se o samovolnou interakci kovu 
s korozním prostředím, při které oxidace kovu a redukce oxidující sloţky probíhají současně. 
Její základní příčinou je termodynamická nestálost kovů v různých prostředích, spojená 
s přechodem kovu do stálejšího stavu zplodin koroze. Samovolný proces koroze bude 
probíhat za podmínky, ţe ΔGT < 0. V opačném případě, tedy při ΔGT > 0 proces spontánně 
neprobíhá. Nejvíce rozšířená je chemická koroze kovů v plynech za vyšších teplot. V průběhu 
chemické koroze dochází k vytvoření korozních produktů přímo v místech, kde k reakci došlo 
[45], [46], [47].  
 
 
4.1. Elektrochemická koroze 
Elektrochemická koroze probíhá na rozdíl od chemické v elektricky vodivém prostředí 
jako je voda, půda, atmosféra atd. [46]. Korodující kov Me představuje anodu, na níţ probíhá 
anodická reakce (oxidace), která vysílá do roztoku kladně nabité kationty Mez+ podle 
zjednodušené reakce (7) [48]: 
 Me → Mez+ + ze– (7) 
Touto reakcí se v anodě hromadí elektrony, jeţ nemohou samy vstoupit do elektrolytu 
a udílejí anodě zápornější potenciál tzn., polarizují ji. Kovovým spojením tyto elektrony 
proudí ke katodě, kde způsobují redukci oxidačního činidla neboli depolarizátoru. Tato reakce 
se proto nazývá depolarizace. Velikost polarizace je vyjadřována pomocí veličiny přepětí η 
vzhledem k rovnováţnému potenciálu elektrody [45], [48], [49]. 
Potenciál E (V) kovové elektrody v roztoku má charakter termodynamické veličiny 
a je závislý na změně Gibbsovy energie ΔG (N). Při reakci mezi kovem a elektrolytem 
dochází k výměně částic a nábojů. Za konstantního tlaku a teplotě se energie uvolňuje 
podle rovnice (8) [46], [48]: 
 w = ΔG (8) 
Během koroze kovu v elektricky vodivém prostředí dochází k přemísťování valenčních 
elektronů při průběhu příslušné elektrodové reakce (9) [46]: 
 w = zFE (9) 
kde z je počet vyměněných elektronů v rámci jednoho atomu, F - Faradayova konstanta 
(96487 C), E - potenciál kovu [V]. 
Dosazením rovnice (9) do rovnice (8) dojde k vyjádření Gibbsovy energie soustavy 
elektrickými veličinami podle rovnice (10) [46]: 
 ΔG = zFE (10) 
Při korozních procesech jsou nejčastějšími depolarizátory vzdušný kyslík nebo vodíkové 
ionty - protony. Hovoří se proto o kyslíkové či vodíkové depolarizaci. 
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Při kyslíkové depolarizaci probíhají sumární reakce: 
 O2 + 4H
+
 + 4e → 2H2O  (kyselé prostředí)  (11) 
 O2 + 2H2O + 4e → 4OH
–
 (zásadité prostředí)  (12) 
Vzhledem k poměrně vysoce pozitivnímu potenciálu mohou s kyslíkovou depolarizací 
korodovat i kovy značně elektrochemicky ušlechtilé, jako cín, měď a stříbro. 
Při vodíkové depolarizaci se její účinnost zvyšuje s rostoucí kyselostí roztoku a probíhají 
následující reakce [48]: 
 2H
+
 + 2e → H2 (kyselé prostředí)  (13) 
 2H2O + 2e → H2 + 2OH
–
 (zásadité prostředí)  (14) 
 
 
4.2. Druhy korozního napadení 
Koroze kovů se projevuje nejen hmotnostním a rozměrovým úbytkem materiálu a tvorbou 
korozních produktů, ale i strukturním poškozením materiálu [50]. Korozní napadení je moţné 
hodnotit z mnoha hledisek. Korozi, která se projevuje nezávisle na struktuře kovu nebo 
slitiny, dělíme podle stupně rovnoměrnosti rozpouštění povrchu, dále se pouţívá rozdělení 
podle typu napadení a vzhledu materiálu, podle charakteru korozního děje a podle korozního 
prostředí [48], [51]. Základní druhy koroze dle charakteristiky tvaru napadení jsou: 
Rovnoměrná koroze způsobuje stejnosměrné rozpouštění po celém povrchu a lze 
ji vyjádřit ztrátou hmotnosti v g m–2 d–1, úbytkem tloušťky v mm/rok apod. [48]. Rovnoměrně 
jsou napadeny např. kovy v případech, kdy nemají ochranné vlastnosti a je celá korodovaná 
plocha pokryta korozními zplodinami, jestliţe vznikající zplodiny nemají ochranné vlastnosti 
a umoţňují stejnoměrnou difúzi iontů po celém fázovém rozhraní nebo vznikají rozpustné 
korozní zplodiny[44]. 
Bodová koroze je zvláště nebezpečná u materiálů odolných proti rovnoměrné korozi; 
při celkově malém hmotnostním úbytku materiálu můţe vést k rychlé perforaci do velké 
hloubky, která je podstatně větší neţ průměr bodového napadení [52]. Dochází k ní především 
v roztocích obsahujících chlor, brom nebo jod, jejich soli, zejména halogenidy těţkých kovů 
nebo chlornany [48]. 
Důlková koroze se podobně jako bodová projevuje u pasivovaných materiálů lokálním 
porušením ochranné vrstvy za vzniku aktivního centra. Hloubka napadení se však přibliţně 
rovná jeho šířce [48], [52]. 
Selektivní napadení se vyskytuje u slitin s vícefázovou strukturou a projevuje 
se napadením pouze jedné fáze. V případě, ţe korodující fáze je ve struktuře přítomna 
v menším mnoţství, vzniká korozní napadení selektivní a jeho tvar je závislý na tvaru 
a rozloţení korodující fáze. Obvykle se korodující fáze liší chemickým sloţením. Také můţe 
dojít k napadení pouze některých zrn jednofázové struktury nebo pásma tvořeného 
precipitáty. 
Mezikrystalová koroze vzniká v případě, ţe napadení hranic zrn je podstatně rychlejší 
neţ koroze vlastního zrna a je doprovázena zhoršením mechanických vlastností [44]. 
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Korozní praskání lze pozorovat při současném působení koroze a mechanických vlivů, 
kdy můţe být korozní napadení intenzivnější, neţ jaké by odpovídalo součtu poškození 
při odděleném působení obou vlivů. Vznik tohoto jevu závisí především na typu korozního 
prostředí, na teplotě a na velikosti faktoru intenzity napětí [44], [48]. 
Korozní únava vzniká, jestliţe je materiál vystaven střídavému namáhání a součastně 
koroznímu prostředí. Nelze uvaţovat o mezi únavy, protoţe korozí se průřez součástí stále 
zmenšuje. Únavová křivka se stoupajícím počtem cyklů stále klesá při klesajícím napětí, takţe 
i pod mezí únavy dojde k lomu. Korozní únavu lze vysvětlit na základě účinků vrubů 
vyvolaných korozí a obecně energetickými procesy na povrchu kovu za koroze. Povrchově 
aktivní látky ovlivňují stav napjatosti v závislosti na relativním povrchovém napětí 
a kapilárním vnikáním do nerovností povrchu a mikrotrhlin, vznikajících v průběhu únavy 
[44]. Tyto trhliny bývají obvykle transkrystalické a mohou se větvit [48].  
 
 
4.3. Metody zkoušení koroze 
Pro správné hodnocení korozního napadení, kinetiky procesu a důsledků napadení je nutné 
zvolit spolu se správnou analýzou problému i nejvhodnější testovací metodu. Výběr závisí 
především na účelu zkoušky, tedy co se od zkoušky poţaduje a dále na typu zkoušeného 
materiálu, prostředí, v němţ má materiál pracovat a na zpracování a interpretaci získaných dat 
[53], [54]. Korozní zkoušky lze rozdělit na dvě základní skupiny, tj. metody elektrochemické 
a expoziční.  
 
4.3.1. Elektrochemické metody 
Elektrochemické metody jsou zaloţené na teorii elektrochemické koroze ve vodivých 
prostředích. Tyto metody jsou vyuţívány pro zjištění elektrochemických charakteristik 
v různých prostředích. Na základě těchto výsledků lze predikovat korozní rychlost a typ 
koroze, ke kterému je materiál náchylný [46]. 
 
Nejčastěji vyuţívané elektrochemické metody: 
 potenciodynamické, 
 potenciostatické,  
 galvanostatické, 
 elektrochemická impedanční spektroskopie (EIS). 
 
Potenciodynamická zkouška 
Metoda, při které se měří závislost proudové hustoty na potenciálu testovaného vzorku 
vůči referenční elektrodě. Potenciál vzorku je postupně měněn anodickým (příp. katodickým) 
směrem, tzn. vzorek vykazuje katodické nebo anodické chování. Hodnota potenciálu měřené 
vůči referenční elektrodě, na kterém se hodnota ustálí při ponoření do elektrolytu, se nazývá 
korozní potenciál Ekor. Při této hodnotě působí na povrchu vzorek anodické i katodické 
proudy, jejich velikost se však rovná, coţ znamená, ţe vzorek je v rovnováze s prostředím. 
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Experimentálně se tato polarizační charakteristika měří tak, ţe se proud i nebo proudová 
hustota j v závislosti na vloţeném potenciálu E. Vynesením do diagramu i–E (příp. log i–E) 
se získá potenciodynamická polarizační křivka[46].  
Potenciodynamická polarizace vyţaduje dostatečnou elektrickou vodivost elektrolytu a z ní 
plynoucí nízké hodnoty polarizačních odporů. I přesto lze tuto metodu aplikovat na vzorky 
s povrchovou úpravou [44], [49], [53]. Polarizační křivka ţeleza měřená v roztoku s pH 5 
při teplotě 25 °C je znázorněna na obr. 15.  
 
 
Obr. 15. Polarizační křivka ţeleza [49]. 
 
Potenciostatická zkouška 
Potenciostatická metoda je elektrochemická zkouška, při níţ se měří časová závislost 




Při této metodě se měří potenciál zkoušeného vzorku vůči referenční elektrodě, přičemţ je 
udrţována konstantní hodnota proudové hustoty, která vzorek katodicky nebo anodicky 
polarizuje.  
Při nastavení konstantní proudové hustoty se zaznamenává potenciál vzorku a sestrojí se 
jeho časová závislost. Potenciál se po určitém čase ustálí a tato hodnota určuje velikost 
polarizace [46]. 
 
Elektrochemická impedanční spektroskopie (EIS) 
Metoda EIS lze s výhodou aplikovat nejen na materiál dobře vodivý v daném elektrolytu, 
ale i na vzorky s elektricky nevodivým nátěrem nebo na materiálech, které v testovaném 
prostředí vytvářejí pasivní vrstvu s velkým polarizačním odporem. Rovněţ lze tuto metodu 
vyuţít v elektrolytech s malou vodivostí.  
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Při této metodě je do měřícího obvodu přiváděno střídavé napětí, čímţ je do měření 
zapojena frekvence f. Měřená impedance Z, tzn. velikost potenciálu a proudové hustoty 
a jejich fázový posun. 
Výsledkem měření EIS je logaritmická frekvenční charakteristika korozního systému 
(log Z–log f).  
 
 
4.3.2. Expoziční metody 
Expoziční metody patří do druhé skupiny korozních zkoušek. Principem je vystavení 
vzorků nebo dokonce přímo výrobků různým korozním prostředím. Z hlediska zkoušení 
a vyhodnocování mechanismu a kinetiky korozních procesů se jedná o dlouhodobé zkoušky. 
Z toho důvodu se obvykle poznání procesu provádí pomocí modelového řešení s vyuţitím 
simulací vlivů, které mají pravděpodobně hlavní vliv na korozní proces. Materiál lze tedy 
hodnotit z hlediska atmosférické koroze při dlouhodobých zkouškách, kdy je snahou co 
nejpřesněji napodobit podmínky, ve kterých bude materiál vyuţíván v praxi. Při urychlených 
korozních zkouškách je cílem získat výsledky v co moţná nejkratším čase. Z toho důvodu 
se vyuţívá umělých atmosfér např. zvýšená koncentrace agresivní látky nebo vyšší teplota 
[46], [55], [56]. Jestliţe je přibliţně známá rychlost koroze materiálu, lze délku testu stanovit 





  (15) 
kde τ je doba testu v [h], ν je korozní rychlost v [mm/rok]. 
 
Zkouška úplným ponorem  
Je jednou z nejjednodušších expozičních metod pro zjišťování korozní odolnosti materiálů 
v různých prostředích. Přesně definovaný vzorek, s ohledem na moţnost stanovení 
exponované plochy, je ponořen do zkušebního prostředí. V průběhu testu jsou vzorky 
zavěšeny na nevodivých materiálech tak, aby nedošlo ke vzájemnému ovlivnění korozních 
procesů [46], [54], [57], [58]. 
 
Zkouška v kondenzační komoře  
Tento postup normovaný dle české normy ČSN 03 8131 je vhodný k posuzování odolnosti 
kovových materiálů a ochranných povlaků ve vlhkých, čistých nebo průmyslově znečištěných 
atmosférách. Vzorek je v komoře vystaven působení rozhodujících činitelů atmosférické 
koroze, tj. kondenzaci vodních par za zvýšené teploty, příp. za spolu–působení znečištění 
zkušebního prostředí oxidem siřičitým [59].  
 
Zkouška v korozní komoře 
 Postup je řízen normou ČSN EN ISO 9227 [60]. Tato zkouška umoţňuje kontrolu 
dodrţení srovnatelné úrovně kvality kovových materiálů, a to jak s antikorozní ochranou tak 
bez ní. U povlakovaných materiálů je zkouška vhodná pro rychlé zjištění nedokonalostí, pórů 
a defektů organických i anorganických povrchových úprav. 
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Podle úpravy pH lze provádět zkoušku: 
 v mlze neutrálního roztoku chloridu sodného (NSS), 
 v mlze okyseleného roztoku chloridu sodného (AASS), 
 v mlze okyseleného chloridu sodného a chloridu měďnatého (CASS). 
 
 
4.3.3. Metodika hodnocení korozního napadení 
Pro vyhodnocení korozního testování materiálů v umělých atmosférách lze vyuţít různá 
kritéria. Podstatné však je zajistit dodrţení poţadavků kvality, neboť opakované zkoušky 
mohou dávat odlišné výsledky způsobené náhodnými nebo systematickými chybami. Postupy 
pro zabezpečování jakosti zkoušek, zahrnující stanovení a kontrolu agresivity a homogenity 
prostředí a stanovení opakovatelnosti a reprodukovatelnosti zkušební metody, popisuje norma 
ČSN 03 8212 [55]. Dále budou popsány nejběţnější způsoby pro vyhodnocení korozních 
zkoušek. 
 
Hodnocení hmotnostních změn 
Tato metoda je vyuţívána pro materiály testované na zkušebních vzorcích. Rychlost 
koroze je určována z rozdílu hmotnosti před a po expozici. Citlivost metody vzrůstá s dobou 
expozice a se vzrůstem poměru povrchu vzorku k jeho hmotnosti. Tímto způsobem se určuje 
časová závislost koroze. Před expozicí jsou tvar, velikost i povrch vzorku upraveny tak, 
aby vyhovovaly účelu a typu zkoušky. Po expozici jsou ze vzorků odstraněny korozní 




Jedná se o hodnocení vizuálního charakteru, uţívaný k určení typu, tvaru, rozmístění 
a hloubky korozního napadení na exponovaných zkušebních vzorcích nebo vzorcích 
odebraných z částí provozního zařízení. Hodnocení je prováděno na metalografických 
výbrusech po zvětšení na mikroskopu a probíhá na základě porovnávání vzorků 
s odpovídajícími schématy korozního napadení v normě ČSN 03 8137 [62]. Popsaná metoda 
je vhodná pro kvalitativní a kvantitativní hodnocení nerovnoměrné koroze a kvality povlaků.  
 
Hodnocení vzhledových změn 
Povrch, na kterém došlo ke korozi, je vizuálně hodnocen jak s korozními produkty, 
tak po jejich odstranění. Nerovnoměrné napadení je moţno zviditelnit barevnými nebo 
fluorescenčními látkami či magnetickými prášky. V některých případech lze tímto způsobem 
určit i kvantitativně rozsah a četnost korozního napadení. Hodnotí se buď prostým okem nebo 
při zvětšení pod lupou či mikroskopem [56]. 
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Hodnocení změn mechanických vlastností 
Hodnoceny jsou změny mechanických vlastností vzorků, samostatně exponovaných 
vzorků, případně zhotovených z částí exponovaného výrobního zařízení po expozici 
v korozním prostředí [56]. 
 
 
4.4. Koroze hořčíkových slitin 
Do nedávné doby byl vývoj hořčíkových slitin zaměřen na zlepšení mechanických 
vlastností, jako je taţnost a creepová odolnost. Vzhledem k vysoké reaktivitě hořčíku se však 
v dnešní době pozornost stále více obrací i ke zvyšování korozní odolnosti [63]. Výsledky 
vědeckých výzkumů ukazují, ţe korozní vlastnosti Mg slitin mohou dosahovat lepších hodnot 
neţ u některých uhlíkových ocelí a slitin hliníku obsahujících měď. Korozní odolnost 
je ovlivňována jiţ v průběhu výroby, a proto je pro dosaţení lepší korozní odolnosti nutné 
pouţití slitin vysoké čistoty s přesně stanoveným mnoţstvím prvků, které korozi podporují. 
Hlavními neţádoucími prvky v Mg slitinách z hlediska korozní odolnosti jsou Fe, Ni a Cu 
[64]. Pro odolnost v roztocích chloridů jsou povaţovány za mezní tyto koncentrace:  
Fe = 0,017 hm.%, Ni = 0,0005 hm.%, Cu = 0,1 hm.% [4]. 
 
4.4.1. Mechanismus korozního napadení 
Zhoršená odolnost Mg slitin proti korozi je způsobena jednak nedokonalou a nekompaktní 
ochrannou vrstvou vytvářející se na povrchu a také galvanickou a bimetalickou korozí 
zapříčiněnou fázemi jako jsou Mg17Al12, AlMn, Al8Mn5 atd. [65]. Al a Zn tedy sice sniţují 
korozní rychlost vlivem ochranné vrstvy, sloučeniny na bázi Al–Mn–Fe však korozní 
vlastnosti degradují. [66]. Musí být tedy brán v úvahu vliv slitinových prvků, jejich vzájemná 
interakce, maximální rozpustnost nebo tvorba intermetalických fází [2], [67].  
Standardní elektrodový potenciál hořčíku je –2,37 V a korozní potenciál v prostředí 
3% NaCl je –1,63 V měřený proti standardní vodíkové elektrodě (SHE) [65]. Rozdíl 
rovnováţného a korozního potenciálu je hnací silou korozní reakce a vyšší hodnota korozního 
potenciálu způsobená vznikem pasivační vrstvy Mg(OH)2 napovídá, ţe v daném prostředí 
bude docházet k rozpouštění Mg [13], [46]. 
Tvorba pasivační vrstvy na vzduchu a ve vodě vytváří efektivní ochranu proti korozi. 
V běţné atmosféře je tedy míra korozního napadení bezvýznamná. Jestliţe však dojde 
ke zvýšení relativní vlhkosti, výrazně se zvýší i velikost korozního porušení. Při nízké okolní 
vlhkosti Mg reaguje s kyslíkem a vytváří MgO, tzn., vzniká tenká pasivační vrstva. Povrchová 
vrstva Mg(OH)2 vzniká při relativní vlhkosti větší neţ 93 % a následně, po reakcí s CO2 
přechází ve vrstvu MgCO3. V prostředí obsahujícím chloridy, sulfidy a nitridy dochází 
k porušení ochranné vrstvy a můţe dojít k rozvoji koroze [64].  
Ve vodném prostředí je korozní proces hořčíku popsán následujícími rovnicemi [13], [64]:  
 Mg(s) + 2H2O(l) → Mg(OH)2(s) + H2 (g) (16) 
rozpouštění hořčíku probíhá částečnou anodickou reakcí: 
 Mg(s) → Mg2+ + 2e (17) 
a/nebo: 
 Mg(s) + 2(OH)
– → Mg(OH)2(s) + 2e (18) 
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a vodík vstupuje do katodické reakce: 
 2H
+
 + 2e→ H2 (g) (19) 
Následující katodická reakce můţe vést ke vzniku hydroxidových iontů: 
 2H2O + 2e
–




Vytvořená pasivní vrstva není stabilní v roztoku s pH < 10, dochází k jejímu praskání, 
tím hořčík není chráněný a dále koroduje. Vodík uvolněný během procesu pak způsobuje 
další porušování pasivační vrstvy. Vrstva je velmi stabilní v zásaditém vodném roztoku 
s pH > 10,5; praskliny jsou uzavírány díky Mg(OH)2.[68]. 
V roztocích, které obsahují chloridy nebo sulfidy (s výjimkou fluoridových iontů) dochází 
k porušování pasivační vrstvy Mg(OH)2 a hořčík vstupuje do reakce označované jako 
vodíková depolarizace (21) [2]: 
 Mg + 2H
+
 → Mg2+ + H2 (21) 
Vliv pH na korozní odolnost materiálů je vyjadřován v diagramech E–pH, které jsou 
známé jako Pourbaixovy diagramy. Tyto diagramy poskytují informace o reakcích 
a reakčních zplodinách po dosaţení termodynamické rovnováhy v čisté vodě a obsahují tři 
základní oblasti. První je oblast imunity, kdy je samotný kov stabilní sloţkou a je odolný vůči 
napadení v podmínkách, pro které byl diagram sestrojen. Oblast koroze, coţ je oblast, ve které 
jsou splněny termodynamické podmínky pro korozi kovů a stabilními sloţkami jsou zde 
rozpustné ionty. V poslední, tj. v pasivní oblasti jsou termodynamicky stabilní nerozpustné 
sloţky, které chrání kov před korozním napadáním [46].  
Zjednodušený Pourbaixův diagram pro Mg je znázorněn na obr. 16. Z diagramu plyne, 
ţe při pH mezi 0 aţ 11 dochází k aktivnímu rozpouštění Mg, zatímco při pH větším neţ 11 
je chráněn stabilní pasivní vrstvou Mg(OH)2. Na rozdíl od hliníku vytváří hořčík stabilní 
pasivní vrstvy ve vodném roztoku bez účasti dalších iontů. Podmínkou je pouze pH vyšší 
neţ 11. Oblast imunity existuje kvůli výrazně negativnímu standardnímu potenciálu Mg 
pouze pod hodnotou –2,5 V [64].  
 
 
Obr. 16. Zjednodušený Pourbaixův diagram pro Mg [69]. 
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4.4.2. Typy koroze Mg slitin 
Hořčíkové slitiny nejčastěji podléhají galvanické a důlkové korozi. Zeng a kol. ve své práci 
[65] rovněţ popisují napadení Mg slitin korozí mezikrystalovou, štěrbinovou, dále pak 
korozním praskáním (SCC) a korozní únavou (CF). 
 
Důlková koroze 
Výskyt důlkové koroze bývá pozorován především po vystavení hořčíkové slitiny 
chloridovým iontům v neoxidačním médiu [67]. Iniciace důlkového napadení byla 
pozorována na strukturních defektech v blízkosti sekundárních fází jako je Mg17Al12 nebo 
AlMn, příčinou bylo selhání pasivity. Následně dochází k vytvoření elektrochemického 
článku, kde působí sekundární fáze jako katoda a okolní tuhý roztok Mg jako anoda [13], 
[65]. Snímek korozního důlku vytvořený v okolí fáze AlMn ve tvářené Mg slitině AM60 
po provedení ponorové zkoušky v 3,5% vodném roztoku NaCl znázorňuje obr. 17.  
 
 
Obr. 17. Snímek korozního důlku slitiny AM60 po expozici v 3,5% NaCl [65]. 
 
Schematické znázornění napadení slitiny AM60 důlkovou korozí je na obr. 18. Na povrchu 
slitiny nejprve na vzduchu dochází ke vzniku oxidického filmu MgO. Vlivem ponoření do 
roztoku NaCl jsou Cl
–
 absorbovány do oblasti tuhého roztoku α, který obklopuje fázi AlMn. 
Jakmile dojde k porušení oxidického filmu, změní se volný (korozní) potenciál a matrice 
ve spojení s AlMn působí jako anoda a začne se rozpouštět [65].  
 
Obr. 18. Schéma mechanismu důlkové koroze slitiny AM60 [65]. 
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Nicméně, z výsledků práce Zhaa a kol. [70] plyne, ţe ve slitině AZ91 fáze Mg17Al12 




Slitiny Mg jsou náchylné ke galvanické korozi při nadměrném mnoţství těţkých kovů 
a kontaminaci. Fe, Ni a Cu působí vzhledem ke svému elektrochemickému potenciálu  
(–0,44 V, –0,23 V resp. + 0,34 V vs. SHE) jako katody a dochází ke vzniku mikročlánků, 
které jsou sloţeny ze substrátu a intermetalických fází [65]. Tong a kol. [71] v prezentaci 
výsledků popisují, ţe se hořčíkové slitiny chovají jako anoda a rychlost korozního napadení se 
zvyšuje, jestliţe jsou v kontaktu se zmíněnými kovy. Výskyt galvanické koroze výrazně 
sniţuje vyuţití Mg slitin vysoké čistoty. Při spojování materiálů lze galvanickou korozi 
eliminovat výběrem vhodných materiálů, uspořádáním nebo výběrem povlaků pro oddělení 
pouţitých slitin [2], [13], [65].  
 
Korozní praskání (SCC) 
Korozní praskání je extrémně nebezpečný typ korozního napadení. U hořčíkových slitin 
k tomuto typu porušení dochází, jestliţe vnitřní nebo vnější tahové napětí působí v kombinaci 
s korozním médiem (roztoky obsahující chloridy, sulfidy atd.). Tato kombinace vede 
ke křehkému porušení způsobenému absorpcí vodíku, který je uvolněn během korozního 
procesu. Slitiny obsahující hliník koroznímu praskání podléhají zejména na vzduchu, 
v destilované vodě a v roztocích obsahujících chloridy [2], [65]. 
 
Korozní únava (CF) 
Korozní únavu lze definovat jako současné působení agresivního prostředí a cyklického 
zatěţování ukončené předčasným lomem [49]. Působení korozního média (např. NaCl) 
významně sníţí únavovou pevnost či ţivotnost materiálu. [65]. Mnoho studií publikovaných 
na téma korozní únavy Mg slitin bylo zpracováno na tlakově odlévaných slitinách. Je však 
známo, ţe slitiny vyrobené touto metodou obsahují strukturní defekty. Jako vhodné se proto 
jeví zkoumání únavového chovaní na extrudovaném materiálu, neboť slévárenské vady 
neobsahuje [72]. Frekvence zatěţování se během testování korozní únavy povaţuje za velmi 
důleţitý parametr, vzhledem k tomu, ţe vliv korozní únavy ve vodném roztoku je více patrný 
při nízkých frekvencích [65]. 
V experimentální práci [16] autoři Unigovski, Eliezer a kol. zkoumali mimo jiné slitinu 
AZ31 vyrobenou protlačováním a srovnávali ji s materiály vyrobenými tlakovým litím. 
Korozní rychlost v 3,5% roztoku NaCl byla výrazně vyšší u protlačovaných slitin. Důvodem 
je předchozí plastická deformace, která vede k deformačnímu zpevnění a ke zvýšení 
chemického potenciálu. Značný vliv má také obsah hliníku, který při plastické deformaci 




5. METODY ZVÝŠENÍ KOROZNÍ ODOLNOSTI HOŘČÍKOVÝCH SLITIN 
Prevence korozního napadení lze u hořčíkových slitin docílit třemi způsoby. První z nich 
je zaručení čistoty materiálu, další dodání vhodných přísadových prvků a třetí, nikoliv však 
méně významná je úprava povrchu materiálu [2].  
 
5.1. Povrchové úpravy Mg slitin 
Povrchové úpravy mohou mít z hlediska protikorozní ochrany izolační funkci, tzn. oddělují 
základní kov od korozního média nebo mohou mít funkce specifické, způsobené změnou 
chemických či elektrochemických vlastností, jako je např. pasivační účinek.  
Podle chemické podstaty lze ochranné vrstvy a povlaky rozdělit na anorganické, 
tj. kovové, keramické atd. a organické, které působí především jako bariéra mezi materiálem 
a korozním médiem [51], [73].  
S ohledem na svou funkci v elektricky vodivém prostředí se povlaky dělí na katodické 
a anodické vzhledem k základnímu kovu v daném prostředí [74]. Principem elektrochemické 
ochrany je záměrná změna potenciálu kovu vůči danému elektrolytu.  
Katodické ochranné povlaky působí vůči základnímu materiálu jako anoda a materiál je 
v důsledku tzv. katodické polarizace převeden do stavu imunity. Katodické povlaky 
se pro hořčíkové slitiny nevyuţívají, protoţe jsou všechny povlaky více ušlechtilé neţ 
hořčíková matrice. Důsledkem by bylo výrazné urychlení galvanické koroze v případě, 
ţe nemá povrchová úprava dostatečnou tloušťku, je pórovitá nebo dojde k jejímu 
i nepatrnému poškození [64].  
Anodické ochranné povlaky se vyuţívají u pasivovatelných materiálů, kde se v důsledku 
tzv. anodické polarizace obnovuje pasivní vrstva porušovaná v daném prostředí. Povlak tedy 
v daném prostředí reaguje, ale výsledkem je vznik korozních zplodin odolných proti další 
korozi. Nebezpečí jejich pouţití spočívá v tom, ţe v případě porušení nastane intenzivní 
rozpouštění anody, tj. základního kovu pod ochrannou vrstvou. [51], [75], [76]. 
Pro vytvoření povrchové úpravy s vysokou přilnavostí a kompaktností je nutné provést 
dokonalou předběţnou úpravu povrchu. Cílem je povrch základního materiálu zbavit všech 
nečistot, příp. povrch aktivovat pro vhodné spojení podkladového materiálu s nanášenou 
vrstvou. Tento proces je moţné provést mechanicky, např. broušením, kartáčováním 
či otryskáváním nebo postupy chemickými a elektrochemickými především pro odstranění 
nečistot typu mastnot [51], [77], [74].  
 
Pro Mg slitiny jsou dostupné následující způsoby ochrany povrchu [64]: 
 chemické konverzní povlaky (chromátování, fosfátování), 
 elektrochemické povlaky (anodizace, galvanické pokovování Zn, Cu, Ni, Cr), 
 nekovové povlaky (lakování, plastové povlaky, vosk, nátěry), 




5.1.1. Chemické konverzní povlaky 
Chemické konverzní povlaky se vyrábí úpravou povrchu materiálu působením sloučenin 
za vzniku produktů, jako jsou oxidy, chromany, fosforečnany atd. v tenké povrchové vrstvě, 
která je chemicky spojena se základním matriálem [78]. 
Konverzní povlaky známé pro zvýšení korozní odolnosti Mg slitin jsou především 
chromátové a fosfátové v kombinaci s dalšími prvky např. Mn. Dále jsou vyvíjeny povlaky na 
bázi cínu, ceru, atd. [78], [81], [82]. 
 
Chromátování 
Jedná se o metodu, kterou lze vytvořit tenké vrstvy (0,01–5 μm) s vynikající přilnavostí 
dokonce i ve vlhkém prostředí a během tepelných cyklů. Tyto povlaky jsou vhodné jako 
samostatná antikorozní ochrana hořčíkových slitin v nepříliš agresivních podmínkách 
i pro zvýšení přilnavosti organických povlaků. Rovněţ tato povrchová úprava nabízí inhibiční 
účinek. Nicméně, vzhledem k prokázanému karcinogennímu účinku šestimocného chromu 
EU na základě směrnice RoHS [83] zakázala tuto metodu vyuţívat průmyslově [64], [78].  
 
Fosfátování 
Příprava ochranných povlaků touto metodou je přijatelná z ekologického hlediska a lze 
ji vyuţít jako alternativu k chromátování [13]. Fosfátování v kombinaci s manganistanem má 
dokonce srovnatelné výsledky korozní odolnosti. K přípravě dochází v lázni obsahující 
manganistan draselný. Přesné sloţení lázně se ovšem liší vzhledem ke stálému vývoji 
optimálního procesu. Společně s KMnO4 je často vyuţíván hydrogenfosforečnan draselný 
(KH2PO4) [84], který lze nahradit levnějším hydrogenfosforečnanem sodným (NaH2PO4). 
Nejdůleţitější faktory procesu jsou pH a koncentrace fosforečnanu v lázni. Zhao a kol. v práci 
[84] vysvětlují vztah tloušťky konverzního povlaku, chemického sloţení a hodnoty pH lázně 
(obr. 19). Z obrázku je zřejmé, ţe dochází ke zvýšení tloušťky povlaku se sniţující se 
hodnotou pH. Rovněţ se ukázalo, ţe v případě pH lázně niţší neţ 3, dochází k vytvoření 
nekompaktního povlaku s neuspokojivým adhezním účinkem. Jako optimální hodnotu pH 
autoři určili mezi 3 a 5. S uvedenými poznatky byli schopni vytvořit na hořčíkové slitině 
AZ91 povlak o tloušťce mezi 7 a 10 m, který na základě korozních testů prokázal mírně 
vyšší korozní odolnost ve srovnání tradičním chromátovým povlakem obsahující Cr6+. 
Pozitivní účinky tohoto povlaku byly potvrzeny i při zkoumání korozního napadení slitiny 
AZ91, kde bylo prokázáno sníţení hloubky korozních důlků vlivem povrchové úpravy [64]. 
Typický vzhled fosfát–manganistanového povlaku charakterizovaný síťovím mikrotrhlin [82] 
je znázorněný na obr. 20. 
Další moţností vyuţití fosfátového procesu je jeho kombinace s molybdenany. Autoři 
práce [81] se zaměřili na Mg slitinu AM60 a po srovnání povlaků na bázi Mo a Mo/P došli 
k závěru, ţe korozní odolnost slitiny s konverzním povlakem na bázi Mo/P je vyšší neţ se 






Obr. 19. Tloušťka konverzního povlaku jako funkce pH [84].  





Obr. 20. Charakteristický vzhled povlaku vytvořeného v lázni  
obsahující KMnO4 a Na2HPO4 [85]. 
 
 
Přípravou vhodných konverzních povlaků pro Mg slitiny se zabývá mnoho vědeckých 
výzkumů a je zkoušeno široké spektrum lázní pro přípravu nejrůznějších povlaků. Kromě 
výše uvedených byly zkoumány i povlaky obsahující lanthan či praseodym [78]. Autoři 
v práci [86] se zaměřili na testování povlaku na bázi vanadu, který byl připravený ponořením 
do lázně obsahující NaVO3 30 g/l na 10 min při teplotě 80 °C. Gray a kol. v závěru uvádí, 





5.1.2. Elektrochemické povlaky 
Anodizace  
Anodická oxidace hořčíkových slitin je elektrolytický proces výroby relativně silné 
a stabilní izolační vrstvy s dobrou odolností proti opotřebení. Tento film můţe být vyuţitý 
pro zvýšení přilnavosti nátěru nebo pro pasivaci materiálu [78]. Ve srovnání s chemickými 
konverzními povlaky jsou pro tuto povrchovou úpravy obvykle vyţadovány vyšší náklady, 
proto je nutné zváţit poţadavky pro konkrétní aplikaci [79].  
Příprava elektrochemického konverzního povlaku zahrnuje mechanickou předběţnou 
úpravu povrchu, čištění a moření, elektrochemické leštění, proces anodizace, barvení  
a uzavření pórů [78]. Fáze čistění a moření se provádí pro odstranění nečistot, mastnot  
a korozních produktů na povrchu základního materiálu. Vyuţívá se roztok obsahující silikát  
a boritan (Na2SiO3 + Na4B207 + NaOH), při teplotě 75 °C. Následný proces anodické oxidace 
je nejčastěji prováděn v elektrolytu obsahujícím silikát a hydroxid draselný (K3SiO3 + KOH), 
při pokojové teplotě. Proudová hustota se pohybuje v rozmezí 5–25 mA/cm2, napětí mezi  
80–90 V v čase 10–60 min. Tloušťka takto vytvořeného povlaku je obvykle v rozmezí  
15–30 m, nejsou však výjimkou i tloušťky v jednotkách m [77], [78], [79], [80].  
Na rozhraní kov–vrstva se vytváří tenká bariéra, na kterou navazuje vrstva s pórovitou 
strukturou. Velikost póru závisí na typu elektrolytu, jeho koncentraci, teplotě, proudové 
hustotě a velikosti napětí. Absorpcí barviva nebo anorganických pigmentů ihned po anodizaci 
lze dosáhnout obarvení vytvořeného filmu [13], [64], [78]. 
Autoři ve své práci [79] poukazují na problematiku korozní odolnosti hořčíkových slitin 
po anodizaci, která by měla teoreticky záviset především na vlastnostech povlaku, jako je 
chemické sloţení, mikrostruktura a tloušťka. Jejich výsledky však ukazují, ţe značný vliv 
na korozní odolnost má i základní materiál, tj. chemické sloţení slitiny a mikrostruktura, 
především velikost a rozloţení sekundárních fází. 
 
Plazmatická elektrolytická oxidace 
Elektrochemické konverzní povlaky jsou často pro hořčíkové slitiny upřednostňovány před 
chemickými díky tlustší a odolnější ochranné vrstvě. Z tohoto důvodu dochází stále k vývoji 
nových metod na principu anodické oxidace. Jedny z prvních komerčních postupů byly HAE, 
DOW17 [78], [79], [87]. Později byly rozvíjeny postupy plazmatické elektrolytické oxidace 
(PEO), jako jsou Anomag, Magoxid [78], Keronit [91] či Tagnite [81], [92]. 
Proces probíhá v elektrolytu při vysokém provozním napětí a nízké proudové hustotě, coţ 
vede k plazmovému výboji. Teplota elektrolytu se z pokojové teploty zvýší v plazmové zóně 
přibliţně o 1000 °C, tím dojde ke vzniku tzv. skelných nebo keramických anodických 
povlaků s vysokou tvrdostí a otěruvzdorností [64], [88], [89], [90]. Povlak je obvykle tvořen 
bariérou na rozhraní slitina/povlak o tloušťce 200–500 nm, kterou následuje mezivrstva 
s relativně nízkou pórovitostí a vnější vrstva obsahující rozměrnější kavity a póry [93]. Příčný 
řez PEO povlaku vytvořeného v elektrolytu na bázi silikátu a fosfátu na slitině AZ91 





Obr. 21. Příčný řez PEO povlaku vytvořeného na slitině AZ91 po dobu 900 s [92]. 
 
 
Existuje mnoho faktorů, které ovlivňují vlastnosti a odolnost těchto povrchových úprav. 
Patří mezi ně především chemické sloţení slitiny, proudová hustota, napětí, frekvence, sloţení 
elektrolytu, doba procesu, před-úprava či následné zpracování povrchu [78], [94], [95], [96], 
[97].  
Provedená studie [98] udává, ţe povlaky vytvořené na slitinách skupiny AZ (hliník–zinek) 
vykazovaly niţní drsnost povrchu a kompaktnější strukturu, dokonce s vyšší korozní 
odolností, tvrdostí a přilnavostí ve srovnání se stejným postupem na slitinách skupiny AM 
(hliník–mangan). Podobně další práce popisuje lepší výsledky korozních testů 
pro povlakované slitiny skupiny AZ oproti AM slitinám. PEO povlaky na slitinách skupiny 
AZ a AM jsou obvykle vytvářeny v zásaditém elektrolytu na bázi silikátu s dalšími přísadami. 
Ve studiích [99], [100] autoři poukazují na moţnost zvýšení korozní odolnosti přidáním 
boritanu nebo fluoridu. Přidání fluoridu rovněţ způsobilo sníţení napětí vznikající v průběhu 
procesu, získání povlaku s niţší drsností povrchu a menší velikostí pórů se zvýšenou tvrdostí 
a otěruvzdorností [101]. Ukázalo se, ţe obsah fluoru obsaţený v povlaku je závislý na jeho 
mnoţství v elektrolytu [100]. Další práce srovnává povlaky vytvořené na slitině AM50 
v alkalickém elektrolytu na bázi silikátu a fosfátu s výsledkem lepší korozní odolnosti 
silikátového povlaku [89].  
Fázové sloţení povlaků na slitinách skupin AZ a AM obvykle obsahuje MgO, Mg2SiO4, 
MgSiO3, MgAl2O4 a Al2O3. V případě elektrolytu obsahující fluor byly rovněţ analyzovány 
fáze MgF2 a KMgF2 [89], [99], [100], [101]. Přesné sloţení povlaku však závisí 
na podmínkách procesu, které se v publikovaných pracích výrazně mění.  
K hodnocení korozní ochrany jsou nejčastěji vyuţity elektrochemické metody, které 
vyţadují poměrně krátkou expozici v roztoku NaCl, obecně s výsledky ukazujícími zvýšení 
korozní odolnosti při aplikaci povlaku [99], [100], [101]. V práci [89] Liang a spol. vyuţili 
dlouhodobou expozici s následným elektrochemickým hodnocením ukazujícím, ţe korozní 
odolnost je sniţována se zvyšujícím se časem expozice. Rovněţ uvádějí, ţe hlavní korozní 
ochranu poskytuje především vnitřní vrstva. Selhání povlaku je přisuzováno přístupností 
korozního roztoku přes defekty v povlaku a nestabilitě MgO, čím dochází k nahrazení pasivní 
vrstvy Mg(OH)2. Další studie se zaměřily na zkoumání příčných řezů, coţ odhalilo šíření 





Proces pokovení lze rozdělit na proudové a bezproudové. V obou případech je kov 
vyloučen na povrchu vzorku redukcí z roztoku soli kovu. V případě proudového pokovování 
jsou elektrony dodávány z externího zdroje a při pokovení bezproudovém se získávají 
elektrony chemickou oxidací redukčního činidla v roztoku. S ohledem na typ pokovení můţe 
být tato metoda u hořčíkových slitin vyuţitelná v řadě aplikací. Například povlak Cu–Ni–Cr 
vykazuje dobrou korozní odolnost v interiéru a Ni–Au povlaky mají vyuţití v řadě 
kosmických aplikací pro zvýšení elektrické vodivosti a optické odrazivosti. Nicméně, povlaky 
vyrobené těmito metodami nejsou odolné solným roztoků a přímořské atmosféře, coţ limituje 
jejich vyuţití pro hořčíkové slitiny v automobilovém, leteckém a námořním průmyslu [64]. 
 
5.1.3. Organické povlaky 
Organické povlaky mají všestranné vyuţití. Obvykle jsou posledním krokem v procesu 
úpravy povrchu. Lze je vyuţít čistě z estetických důvodů, ale i pro zvýšení korozní odolnosti. 
Z hlediska ochrany povrchu proti korozi působí jako bariéra mezi chráněným materiálem 
a agresivním prostředím. Často jsou pouţity v kombinaci s konverzními nebo anodickými 
úpravami povrchu. Lze je však nanést pouze jako dočasnou ochranu, např. vosk pro skla-
dování nebo přepravu [2], [13], [64].  
 
5.1.4. Fyzikální metody 
Problematika fyzikálních metod je stále předmětem mnoha výzkumů. Metody PVD a CVD 
lze vyuţít pro nanášení kovových a keramických povlaků. Tyto metody jsou však 
z ekonomického hlediska pouţitelné pouze pro malé plochy. Výhodou nanášení povlaků 
pomocí laserového a elektronového svazku je široká moţnost vyuţití. Lze přizpůsobit ohřev, 
kritické teploty, provést částečné natavení s nebo bez přidání přísadových prvků nebo 
je moţná depozice povlaků (plátování). Hlavní nevýhodou ţárových nástřiků z hlediska 
poţadavku na korozní odolnost povrchové úpravy je značná pórovitost. Moderní metody 
pórovitost značně sniţují, nezbytnou podmínkou pro vyrobení odolného povlaku je však 




6. KOROZNÍ ÚNAVA POVLAKOVANÝCH HOŘČÍKOVÝCH SLITIN 
Pro určité aplikace je důleţité, aby povrchová úprava nedegradovala únavové chování 
materiálů. Několik prací se zabývá problematikou únavové ţivotnosti anodizovaných 
hořčíkových slitin, nicméně vliv elektrochemických konverzních povlaků nebyl dosud 
dostatečně popsán. Často je prezentováno, ţe anodizovaná vrstva degraduje únavové 
vlastnosti. Jsou však i případy, kdy negativní vliv pozorován nebyl [78], [91], [103]. 
Práce [78] uvádí, ţe Anomag proces nemá ţádný vliv na únavové chování slitiny AZ91. 
Yerokhin a spol. prezentují únavové chování hořčíkové slitiny (2 % Al, 1 % Zn, 0,2 % Mn) 
s povrchovou úpravou procesem Keronite. Uvádějí, ţe Keronite povlak sníţil únavový limit 
při tloušťkách 7 a 15 m pouze o 3 a 10 % [91].  
Tyto hodnoty jsou výrazně niţší, neţ uvádí další práce [103], která se zabývá vlivem 
tloušťky anodizované vrstvy na únavové chování. Studie je zaměřena na slitinu AM60, která 
byla po anodizaci obarvena elektrostatickým procesem. Vliv barvy na únavové vlastnosti však 
nebyl zkoumán vzhledem niţší tvrdosti ve srovnání s tvrdostí slitiny. Výsledky ukázaly 
značné sníţení meze únavy pro tloušťku vrstvy 15 m. Tento efekt byl méně výrazný pro 
tloušťky 5 a 1 m (obr. 22). 
 
 
Obr. 22. Vliv tloušťky anodizované vrstvy na mez únavy hořčíkové slitiny AM60 [103]. 
 
Přítomnost korozního prostředí při únavovém zatěţování je další významný faktor, který je 
nezbytné brát v úvahu při výběru materiálu pro konkrétní aplikace. Práce na toto téma se liší 
v mnoha faktorech. Jsou zkoumány různé typy hořčíkových slitin ze skupin AZ, AM či ZK 
vyrobené obvykle protlačováním nebo litím pod tlakem [16], [72], [104]. Studie [16] uvádí, 
ţe protlačované slitiny mají oproti litým výrazně delší únavovou ţivotnost jak na vzduchu, tak 
v 3,5% NaCl, a to i se skutečností, ţe korozní rychlost protlačovaných slitin je 
několikanásobně vyšší neţ tlakově litých. Tento fakt je spojený s poměrně vysokou deformací 
v průběhu výroby. Zbytková napětí vedou k deformačnímu zpevnění a ke zvýšení chemického 
potenciálu atomů kovu [105]. Rovněţ je rostoucí korozní rychlost spojená se zvyšujícím se 
obsahem hliníku, který při zvýšené plastické deformaci vede k precipitaci sekundárních fází 
a deformačnímu zpevnění. Vyšší citlivost na účinky roztoku chloridu sodného byly 
pozorované u tvářených slitin. I přesto však byly zjištěny vyšší hodnoty únavové ţivotnosti. 
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Dalšími faktory, které se v dostupné literatuře liší, jsou podmínky únavového zatěţování. 
Většina publikovaných prací vyuţívá symetrický cyklus (R = –1), liší se však způsob 
zatěţování; nejčastěji tah–tlak [72], [106] a ohyb za rotace [16], [107]. Rovněţ se liší 
prostředí, ve kterém byl materiál testován. Nejčastěji vyuţívaný je roztok chloridu sodného o 
různých koncentracích, ale byly testovány i prostředí jako zvýšená relativní vlhkost [104] 
nebo chlorid vápenatý (CaCl2) [72]. 
Autoři práce [106] se ve své studii zaměřili na slitinu AZ80–T5, kterou podrobili 
únavovému testu při symetrickém cyklu se zatíţením tah–tlak a frekvencí 20 Hz. 
Vyhodnocením S-N křivek získali srovnání meze únavy pro různá prostředí. Zatímco 
v prostředí nízké relativní vlhkosti (35–40 %) byla mez únavy pro 107 cyklů 135 MPa, 
při zvýšení relativní vlhkosti na 80 % došlo ke sníţení na 110 MPa a v přítomnosti 5% NaCl 
k drastické redukci meze únavy na 30 MPa. 
Khan a spol. ve své práci [108] navázali na [103] a zkoumali vliv anodizované vrstvy 
vytvořené na tlakově lité slitině AM60 o tloušťce 1, 5 a 15 m na únavové chování 
v prostředí zvýšené relativní vlhkosti. Mez únavy pro vzorek bez povrchové úpravy byla 
v korozním prostředí výrazně sníţena ze 73 na 53 MPa. Anodizované vzorky vykazovaly 
rovněţ sníţenou mez únavy. Pro tloušťku vrstvy 15 m došlo k redukci na 60 MPa způsobené 
defekty v povlaku. Povlak o tloušťce 1 m vykazoval stejnou odolnost jako nepovlakovaný 
vzorek (53 MPa), coţ bylo způsobené lokálním korozním napadením. Z tohoto autoři 
vyhodnotili, ţe jako moţné zlepšení je pouţití dalšího povlaku pro uzavření pórů a defektů 
anodizované vrstvy. Nicméně, testování anodizované vrstvy o tloušťce 5 m ukázalo 
překvapivě vysokou hodnotu meze únavy 65 MPa. 
Korozní únavou slitiny AZ61 s chemickým konverzním povlakem se zabývá práce [109], 
kde autoři uvádějí velmi malé sníţení meze únavy oproti nepovlakovanému vzorku bez 
působení korozního prostředí. Rovněţ získali vyšší únavovou ţivotnost v prostředí NaCl 
ve srovnání se vzorkem bez povlaku. 
 
Bylo publikováno nemalé mnoţství prací zabývající se únavovým chováním hořčíkových 
slitin. Rovněţ jsou dostupné práce zaměřeny na únavovou ţivotnost anodizovaných 
hořčíkových slitin včetně povrchového napětí, nízké houţevnatosti povlaku, strukturních 
defektů v povlaku či ovlivnění základního materiálu lokálním zvýšením teploty. Několik 
studií je dostupných i na téma popisující vliv korozního prostředí na únavový proces včetně 
fraktografického hodnocení a vlivů vedoucích k iniciaci únavové trhliny. Nicméně ţádná 
z těchto problematik není uspokojivě uzavřena a jsou stále publikovány nové práce.  
Téměř nedotčeným tématem pro hořčíkové slitiny je kombinace únavových testů, 
korozního prostředí a povrchových úprav, konkrétně elektrochemických povlaků, které nabízí 





7. CÍLE PRÁCE 
Hlavním cílem disertační práce je určení vlivu plazmatického elektrolytického povlaku 
(PEO) na únavové vlastnosti extrudované hořčíkové slitiny AZ61 a stanovení meze únavy 
v laboratorních podmínkách na vzduchu a v prostředí 3,5% vodného roztoku chloridu 
sodného. 
 
Experimentální práce probíhala v následujících krocích: 
(1) Strukturní analýza experimentální slitiny 
(2) Stanovení optimálních podmínek PEO zpracování pro vytvoření rovnoměrného 
povlaku vhodného pro testování únavového chování.  
Toto zahrnuje: 
 Provedení vhodné výchozí úpravy povrchu 
 Určení proudové hustoty 
 Optimalizace délky procesu 
 Stanovení chemického sloţení elektrolytu 
 
(3) Podrobná analýza provedené povrchové úpravy 
 tloušťka, rovnoměrnost a charakter povlaků (SEM) 
 lokální chemická analýza (EDX) 
 fázové sloţení (XRD) 
 tvrdost (nanoindentace) 
 
(4) Korozní testy 
 solná mlha 
 elektrochemické zkoušky 
 
(5) Testování vysokocyklového únavového chování a srovnání pro materiál bez povlaku  
a s PEO povlakem při laboratorní teplotě na vzduchu a v prostředí 3,5% NaCl 
 






8.1. Experimentální materiál 
Pro experiment byla zvolena komerční hořčíková slitina AZ61. Materiál byl dodán 
společností Magnesium Elektron Ltd. ve formě extrudovaných tyčí o průměru 20 mm. 
Chemické sloţení slitiny v hmotnostních % je uvedeno v Tab. 4. Metoda protlačování byla 
zvolena pro zamezení ovlivnění výsledků práce strukturními licími defekty.  
Pro optimalizaci přípravy PEO povlaků byly z dodaných tyčí nařezané ploché vzorky 
kolmo na směr tváření o tloušťce 2,5 mm (d=20 mm) a jejich povrch byl broušen brusnými 
papíry do zrnitosti 1200 při chlazení vodou. Válcová únavová tělesa byla vyrobena ve směru 
protlačování rotačním obráběním a následně ručně broušeny pro zamezení vlivu obrábění.  
 
Tab. 4. Chemické sloţení hořčíkové slitiny AZ61 (hm.%). 
Al Zn Mn Si Fe Ni Cu Další prvky Mg 
6,20 0,61 0,22 0,02 0,001 0,0009 <0,001 <0,30 zbytek 
 
 
8.2. Popis experimentu 
Vzorky byly bezprostředně před PEO procesem čištěny v acetonu za pouţití ultrazvukové 
lázně, následně opláchnuty demineralizovanou vodou a osušeny horkým vzduchem. Pro 
zajištění elektricky vodivého spojení byly vzorky uchyceny ocelovými svorkami a kontakt 
ocel/slitina byl chráněn lakem „lacquer 45“ (MacDermid plc.). Tento lak byl rovněţ pouţitý 
pro ochranu závitů na únavových tělesech. Pracovní plocha plochých vzorků, tzn. plocha 
exponovaná v elektrolytu, byla 6,7 cm
2




Povlak byl vytvořen postupně pro jednotlivé vzorky v 1000 ml elektrolytu o teplotě mezi 
293–303 K umístěném v nádobě s dvojitými stěnami pro umoţnění chlazení vodou. Jako 
pomocná elektroda byl vyuţitý plech z antikorozní oceli 304 válcového tvaru o délce 150 mm 
a průměru 90 mm. PEO proces byl proveden za konstantní proudové hustoty při testovaných 
hodnotách 70, 130 a 200 mA cm
–2
 za pouţití zdroje střídavého proudu, frekvence 50 Hz 
a čtvercového cyklu s poměrem pozitivní/negativní proudová hustota jp/jn = –1,2. Vyuţity 
byly dva elektrolyty připravené z demineralizované vody; první o sloţení 10 g dm–3 
dekahydrátu difosforečnu sodného (Na4P2O7.10H2O), 11 g dm
–3
 křemičitanu sodného 
(Na2SiO3) a 2,5 g dm
–3
 hydroxidu draselného (KOH). Druhý elektrolyt byl o stejném sloţení 
s přidanými 8 g dm–3 fluoridu draselného (KF). Koncentrace látek v mol dm–3 byly 0,022 
pro dekahydrát difosforečnu sodného, 0,090 pro křemičitan sodný, 0,045 pro hydroxid 
draselný a 0,138 pro fluorid draselný. Délka přípravy povlaků byla 60, 180, 300, 540 a 1800 s 
a po ukončení procesu PEO byly vzorky opláchnuty demineralizovanou vodou a osušeny 
teplým vzduchem. 
Měření vysokocyklové únavy bylo provedeno na válcových zkušebních tyčích se 
závitovými hlavami (M16x1), měrnou délkou 15 mm a průměrem 7 mm v reţimu řízeného 
zatíţení s vyuţitím míjivého zátěţného cyklu v tahu s parametrem asymetrie R=0 a frekvencí 
90 Hz. Experimentální materiál byl testovaný v základním stavu (bez povlaku) a s PEO 
povlakem při laboratorní teplotě na vzduchu a v neutrálním 3,5% vodném roztoku NaCl. 
Pro testy korozní únavy byly jednotlivé vzorky spojeny s nádobou, která byla před začátkem 
zatěţování naplněna 0,5 dm–3 roztoku.  
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Fraktografická analýza byla provedena na vzorcích s amplitudami napětí zvolených v celé 
oblasti ţivotnosti experimentálního materiálu ve všech testovaných podmínkách. Studium 
míst iniciace únavových trhlin bylo kromě analýzy lomových ploch doplněno o pozorování 
sekundárních trhlin na měrné délce únavových těles v blízkosti lomu. 
 
 
8.3. Experimentální metodika 
Ploché vzorky s povlaky byly pozorované v horním pohledu a v příčném řezu rastrovací 
elektronovou mikroskopií s vyuţitím mikroskopů Zeiss EVO5, FEG Philips XL30 a FEI 
Quanta 650 všechny vybavené EDX detektorem. Příčné řezy byly připraveny řezem přes 
střední část pracovní plochy, zality do pryskyřice, broušeny brusnými papíry při chlazení 
vodou a následně leštěny diamantovými pastami do zrnitosti ¼ m. Mikrostruktura slitiny 
byla zvýrazněna leptáním v 2% nitalu.  
Fázové sloţení bylo zkoumáno XRD analýzou na zařízení Philips X’Pert–MPD s rozsahem 
difrakčních úhlů 2θ od 15° do 85° a krokem 0,5°. XRD analýza povlakovaných vzorků byla 
provedena na zařízení Bruker D8 Advance s Cu anodou pod nízkým úhlem (6°), rozsahem 
difrakčních úhlů 2θ od 5° do 85° a krokem 0,2°. Fázové sloţení bylo určeno porovnáním 
s databází ICDD PDF4+. 
Tvrdost slitiny byla získána měřením na mikrotvrdoměru Struers Duramin s diamantovým 
indentorem dle Vickerse. Nanoindentace byla hodnocena na zařízení MTS Nanoindenter XP 
s diamantovým indentorem dle Berkovitche. Pro obě měření byl povrch vzorku nejprve 
broušen a leštěn. 
Korozní testy slitiny  bez povlaku a s povlakem byly provedeny v korozní komoře Gebr. 
Liebisch GmbH & Co. KG, S 400 M–TR (FN–No 272837) v souladu s normou EN ISO 9227, 
tedy 5% vodný roztok NaCl při teplotě 35 °C ± 2 °C. Vzorky byly exponovány po dobu 72, 
240 a 480 h a následně pozorovány světelným mikroskopem. Vzorky slitiny s povlakem a bez 
povlaku po expozici 72 h byly následně podrobeny potenciodynamické zkoušce v 3,5% NaCl 
při pokojové teplotě a srovnány se vzorky neexponovánými. Hodnota potenciálu byla měněna 
rychlostí 1 mV s
–1, začínající na 100 mV pod hodnotou samovolného korozního potenciálu. 
Měření bylo zahájeno 30 min po ponoření vzorku do roztoku chloridu sodného. 
Napěťové a deformační charakteristiky (Rm, Rp0,2, A, Z) byly zjištěny na univerzálním 
trhacím stroji TiraTest 2300 a únavové zkoušky na modernizovaném, počítačem řízeném 
únavovém stroji Amsler Vibrophore 422. K fraktografickému pozorování byl vyuţit 






9.1. Slitina AZ61 
Struktura experimentální slitiny pozorovaná elektronovým mikroskopem ve směru tváření, 
kde směr tváření je souběţný s boční stranou snímku, je zobrazena na obr. 23. Obr. 24 
ukazuje strukturu stejné slitiny ve směru kolmém na směr tváření ve dvou zvětšeních. Snímky 
ukazují, ţe struktura je tvořena zrny o velikosti v rozsahu ~7 aţ 40 µm, u kterých nebyl 
pozorován vliv deformace v průběhu tváření. EDX analýza ukázala přítomnost sekundární 
fáze Mg17Al12 vyloučené na hranicích zrn a dále se ve struktuře vyskytovaly sekundární fáze 
na bázi Al–Mn a Mg–Si, často rovněţ vyloučené na hranicích zrn. Obě fáze se vyskytovaly 
především ostrohranného tvaru o velikosti 1–15 µm, přičemţ fáze Al–Mn byla často 
deformovaná ve směru tváření. 
 
 
Obr. 23. Mikrostruktura hořčíkové AZ61 slitiny pozorované ve směru tváření,  
leptáno 2% Nital. 
 
 
Obr. 24. Mikrostruktura hořčíkové AZ61 slitiny pozorované ve směru kolmém na tváření,  
leptáno 2% Nital. 
 
EDX analýza fází označených čísly v obr. 23 odhalila atomový poměr Al:Mn ~1,2:1 
a Mg:Si ~2,4:1. Srovnáním s publikovanými pracemi zabývající se strukturou Mg slitin [110], 
[111], [112] ukazují hodnoty atomového poměru pro Al–Mn na přítomnost některé z fází 
Al8Mn5, Al15Mn4, přičemţ je hodnota bliţší sloţení Al8Mn5. Pro fázi Mg–Si, která byla 
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pozorovaná méně často, odpovídá sloţení fázi Mg2Si. Rovněţ byla identifikována fáze 
vyskytující se ve formě řetízků ve směru protlačování obsahující zirkonium. Kompletní 
výsledky lokální analýzy zmíněných částic je uvedena v Tab. 5.  
 
Tab. 5. Lokální chemická analýza sekundárních fází ve struktuře slitiny AZ61 (at.%). 
Fáze Ozn. Mg Al Si Mn O P Zr 
Al–Mn  1 0,76 53,46 0,75 43,84 1,19 - - 
Al–Mn  2 0,69 51,95 0,78 44,97 1,61 - - 
Mg–Si  3 70,17 - 29,03 0,30 - 0,50 - 
Zr–Al–Mg–Mn  4 25,51 48,96 - 5,14 1,78 - 18,62 
 
 
Průměrná tvrdost slitiny AZ61 získaná z 10 měření v různých místech průřezu byla 
64 ± 2 HV0,1. Tvrdost nejčastěji vyskytujících se intermediárních fází byla získána metodou 
nanoindentace. Získána byla hodnota 9,3 GPa (948 HV) pro fázi Al–Mn a 6,2 GPa (632 HV) 
pro Mg–Si. Metodou nanoindentace byl rovněţ vyhodnocen modul pruţnosti uvedených 
částic (Tab. 6). Modul pruţnosti slitiny byl vyhodnocen 50 ± 3,1 GPa metodou nanoindentace 
a 43 ± 1,7 GPa ze zkoušky tahem. Hodnoty deformačních a pevnostních charakteristik jsou 
uvedeny v Tab. 7. 
 
Tab. 6. Výsledky měření nanoindentace hlavních intermediárních fází ve slitině AZ61. 
Fáze Tvrdost [GPa] Tvrdost [HV] E [GPa] 
Mg–Si 6,2±0,8 632±82 101±1 
Al–Mn 9,3±0,6 948±61 156±16 
 
 
Tab. 7. Hodnoty pevnostních a deformačních charakteristik slitiny AZ61. 
E [GPa] Rp0,2 [MPa] Rm [MPa] A [%] Z [%] 






9.2. Proces PEO 
9.2.1. Proudová hustota 
Počáteční experimentální práce byly zaměřeny na zkoumání vlivu proudové hustoty na 
napěťovou odezvu, tloušťku a rovnoměrnost povlaku. Experimenty byly prováděny 
v elektrolytu bez obsahu KF, tzn. 10 g dm
–3
 Na4P2O7.10H2O, 11 g dm
–3
 Na2SiO3 a 2,5 g dm
–3
 
KOH při zvolené proudové hustotě 70, 130 a 200 mA cm–2 v časech 300 a 1800 s. Obr. 25 
srovnává napěťovou odezvu procesu pro uvedené proudové hustoty a časy, přičemţ ukazuje 
charakteristický průběh pro hořčíkové slitiny při daných podmínkách [92]. Tento obvyklý 
průběh znamená relativně rychlý růst napětí na hodnotu, kde se objeví první slabé jiskření, 
v literatuře nazývané „soft sparking“, které je následované dalším zvýšením napětí s výrazně 
pomalejší rychlostí na maximální hodnotu, kdy je proces doprovázený hlučným silným 
jiskřením oranţové barvy nazývaný „hard sparking“. Tato fáze je následovaná skokovou 
změnou sníţení napětí pokračující téměř na konstantní hodnotě. 
Hodnota napětí, kde začíná jiskření, se pro uvedené podmínky zvyšovala se zvyšující se 
hodnotou proudové hustoty. Toto napětí bylo ~220 V pro 70 mA cm–2 a velmi podobné 
pro 130 a 200 mA cm
–2
 ~230 V a ~240 V. Vzrůstající charakter měla i hodnota maximálního 
napětí, ~240 V pro 70 mA cm–2, ~285 V pro 130 mA cm–2 a ~295 V pro 200 mA cm–2. Čas 
skokového sníţení napětí z maximální hodnoty se naopak se zvyšující se hodnotou proudové 
hustoty zkracoval a napětí v čase 1800 s bylo nejvyšší pro 200 mA cm–2 (~180 V), coţ je 
o ~40 V vyšší neţ pro 70 a 130 mA cm–2. 
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Obr. 25.  Napěťová odezva PEO zpracování slitiny AZ61 při proudové hustotě 70, 130 a 200 
mA cm
–2
 v časech (a) 300 a (b) 1800 s. 
 
 
Makro snímky PEO povlaků vytvořeným při proudové hustotě 70, 130 a 200 mA cm–2 
v časech 300 a 1800 s jsou znázorněny v obr. 26. Náhodně na povrchu všech vzorků se 
vyskytovaly světlé oblasti s odlišným vzhledem a sníţenou přilnavostí. Tento efekt byl 
podrobněji zkoumán a je popsán později. Povlaky vytvořené v čase 300 s (obr. 26 (a)–(c)) 
byly ve srovnání s časem 1800 s více rovnoměrné s menším výskytem zmíněných světlých 





Obr. 26.  Vzhled vzorků s PEO povlakem vytvořených v čase 300 s při proudové hustotě (a) 
70 mA cm
–2
, (b) 130 mA cm
–2
, (c) 200 mA cm
–2
 a čase 1800 s při proudové hustotě (d) 
70 mA cm
–2
, (e) 130 mA cm
–2





Morfologie povrchu vzorků po PEO zpracovaní při proudové hustotě 70, 130 
a 200 mA cm
–2
 v časech 300 a 1800 s znázorňuje obr. 27. Odpovídající napěťové odezvy jsou 
v obr. 25. Pro vzorky zpracované v čase 300 s byla pro všechny proudové hustoty dosaţena 
téměř maximální hodnota napětí a byl pozorován počátek oranţového jiskření doprovázený 
zvýšenou akustickou emisí. Povlak vytvořený při proudové hustotě 70 mA cm–2 znázorněný 
na obr. 27 (a) byl tvořený velmi jemně pórovitou strukturou obsahující póry většího průměru 
ohraničené hladkými, jakoby zduřenými oblastmi, na kterých byly pozorované drobné 
praskliny. Při stejné proudové hustotě v čase 1800 s povrchové zkoumání odhalilo, ţe je 
jemná pórovitá struktura tvořena drobnými výčnělky a větším mnoţstvím hladkých oblastí, 
se zřetelnou sítí tenkých prasklin (obr. 27 (b)). Při zvýšení proudové hustoty na jemné 
výčnělky na 130 a 200 mA cm–2 v čase 300 s došlo k nárůstu velikosti dobrých výčnělků na 
povrchu a rovněţ k častějšímu výskytu hladkých oblastí o větších rozměrech především při 
nejvyšší aplikované proudové hustotě (obr. 27 (c) a (e)). Povrchová morfologie povlaků 
vytvořených v čase 1800 s při proudové hustotě 130 a 200 mA cm–2 měla velmi podobný 
charakter, který byl poměrně drsný s prasklinami o šířce i několik mikrometrů (obr. 27 (d) 
a (f)). Shodná byla i hodnota dosaţeného napětí (~140 V). 
 
Příčné řezy protlačované slitiny AZ61 s PEO povlakem vytvořeným v elektrolytu bez 
obsahu KF v časech 300 a 1800 s při proudových hustotách 70, 130 a 200 mA cm–2 jsou 
znázorněny na obr. 28. Tloušťka povlaků měla rostoucí charakter se zvyšující se proudovou 
hustotou. Povlaky vytvořené v kratším čase, kdy byl proces zastaven před skokovým 
poklesem napětí, měly tloušťku ~10, 25 a 40 µm, přičemţ s proudovou hustotou vzrůstala i 
nerovnoměrnost povlaku. Rostoucí tloušťka byla pozorovaná i v dlouhých časech se značným 
výskytem oblastí modifikovaného materiálu zasahující aţ do hloubky ~100 µm, které se 
vyskytovaly nerovnoměrně po průřezu a jejich velikost a kontinuita se zvyšovala s proudovou 
hustotou. Tyto oblasti se vyskytovaly i v čase 300 s, avšak při niţších proudových hustotách 
zanedbatelné hloubky. Povlak vytvořený v čase 300 s při proudové hustotě 130 mA cm–2 byl 








Obr. 27.  Snímky povrchů PEO povlaků na slitině AZ61 vytvořených v čase 300 s 
při proudové hustotě (a) 70 mA cm–2, (c) 130 mA cm–2, (e) 200 mA cm–2 a čase 1800 s 











Obr. 28.  Příčné řezy PEO povlaků na slitině AZ61 vytvořených v čase 300 s při proudové 
hustotě (a) 70 mA cm–2, (b) 130 mA cm–2, (c) 200 mA cm–2 a čase 1800 s při proudové 


























9.2.2. Doba zpracování a vliv fluoridu draselného 
Po předchozí studii vlivu proudové hustoty na kvalitu PEO povlaku byla pro další 
experimentální práce zvolena proudová hustota 130 mA cm
–2
 a pozornost byla zaměřena na 
délku zpracování a vliv fluoridu draselného přítomného v elektrolytu. Do původního 
chemického sloţení elektrolytu (10 g dm–3 Na4P2O7.10H2O, 11 g dm
–3
 Na2SiO3 a 2,5 g dm
–3
 
KOH) bylo přidáno 8 g dm–3 KF [100]. 
Obr. 29 (a) a (b) ukazují napěťovou odezvu v průběhu PEO zpracování pro elektrolyt bez 
a s obsahem KF. Obě závislosti pro uvedené elektrolyty jsou sloţeny ze záznamu vzorků 
zpracovávaných v časech 60, 180, 300, 540 a 1800 s ukazující velmi dobrou 
reprodukovatelnost procesu.  
Pro elektrolyt bez obsahu KF obr. 29 (a), byla hodnota napětí, kdy začíná jiskření, ~230 V 
v čase 100 s. Napětí dále vzrůstalo pomalejší rychlostí na maximum ~285 V v čase 300 s 
a v čase ~540 s došlo ke skokovému poklesu z ~280 V na ~190 V, následovaném pozvolným 
sníţením napětí na hodnotu ~140 V. Při poklesu napětí došlo rovněţ k výraznému utlumení 
akustického jevu. Přidáním KF do elektrolytu došlo k výrazné změně napěťové odezvy 
(obr. 29 (b)). Začátek jiskření se objevil jiţ v čase 25 s při napětí ~190 V, následovaném 
velmi pomalým zvýšením na ~200 V v čase 900 s. Poté došlo k akceleraci rychlosti růstu 
a v čase 1650 s bylo napětí ~245 V, kdy došlo ke skokovému sníţení na hodnotu ~140 V 
a opětovnému zvýšení na ~175 V po 1800 s. V průběhu celého procesu v obou elektrolytech 
bylo pozorováno uvolňování plynu. 
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Obr. 29.  Napěťová odezva PEO zpracování slitiny AZ61 při proudové hustotě 130 mA cm–2 
v časech do 1800 s v elektrolytu (a) bez obsahu KF a (b) s obsahem KF. 
 
 
Obr. 30 znázorňuje fotografie vzorků během PEO zpracování v obou elektrolytech 
zachycující vzhled jiskření. Po 60 s zpracování v elektrolytu bez obsahu KF (obr. 30 (a)) byly 
pozorované tmavé skvrny způsobené zvýšenou lokální oxidací objevující se náhodně 
na povrchu jednotlivých vzorků. V této fázi nebylo pozorované ţádné jiskření. První jiskření 
(mnoho drobných bílých jisker) se objevilo při změně charakteru napěťové odezvy 
při ~230 V. Menší mnoţství oranţových jisker větší velikosti se objevilo na maximální 
hodnotě napětí společně s bílými drobnými jiskrami. Při skokovém poklesu napětí viditelné 
efekty vymizely a jemné bílé jiskření se objevilo po opětovném zvýšení a ustálení napětí. 
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V porovnání s předchozím procesem bylo v elektrolytu obsahující KF (obr. 30 (b)) během 
počáteční fáze jiskření pozorováno větší mnoţství jemných bílých jisker. Brzy po této fázi se 
společně s počátečním jemným jiskřením objevily bílé jiskry větší velikosti vyskytující se 
nejprve na okrajích vzorku a později i ve vnitřní oblasti. Oranţové jiskry se objevily 
při zvýšení napětí a při skokovém sníţení napětí došlo rovněţ k zastavení viditelného jiskření, 
které se znovu objevilo po zvýšení napětí. V elektrolytu s obsahem KF nebyly pozorované 
ţádné oblasti zvýšené oxidace, které byly evidentní v počáteční fázi v prvním elektrolytu. 
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Obr. 30.  Fotografie vzorků v průběhu PEO zpracování slitiny AZ61 v elektrolytu  
(a) bez obsahu KF a (b) s obsahem KF. 
 
 
Makro snímky vzorků s PEO povlakem vytvořeným v různých časech jsou zachyceny 
na obr. 31. Na vzorcích s povlaky vytvořenými v elektrolytu bez obsahu KF se vyskytovaly 
bílé oblasti o velikosti aţ několika milimetrů. Povlak byl v těchto oblastech nerovnoměrný 
s výrazně niţší přilnavostí. Přestoţe bylo velmi snadné odstranit z povrchu vnější materiál, 
nedošlo ke kompletnímu odhalení slitiny. Tento efekt nebyl přítomný na vzorcích 
zpracovaných v elektrolytu obsahující KF v časech do 300 s. Uvedené nerovnoměrnosti 
se shodovaly s oblastmi zvýšené oxidace pozorovanými před začátkem jiskření, které jsou 
zachycené v obr. 30 (a). Neovlivněné oblasti si v této fázi procesu zachovaly původní lesklý 
kovový vzhled slitiny po broušení. Z opakovaných testů bylo evidentní, ţe rozsah 
oxidovaných oblastí byl různý na jednotlivých vzorcích se skutečností, ţe některé vzorky byly 
ovlivněny podstatně více. Tato proměnlivost vysvětluje různé stupně nerovnoměrnosti 
pro jednotlivé povlaky v obr. 31 (a) aţ (e). Později je popsáno, ţe lokalizovaná oxidace je 
spojená s výskytem Al–Mn částic na povrchu vzorku. Počátek oxidace je tedy pravděpodobně 
ovlivněn nerovnoměrným rozloţením a různou velikostí sekundárních fází v dodané 
protlačované slitině. Nerovnoměrnosti byly rovněţ pozorované u povlaků vytvořených 
v delších časech v elektrolytu bez obsahu KF. Povlak vytvořený v čase 540 s měl na hranách 
vzorku a v ohraničených oblastech na ploše odlišný vzhled. Po 1800 s zpracování byly tyto 
změny na celém povrchu vzorku (obr. 31 (j)). Při dotyku povrchu povlaku byl z povrchu 
setřen jemný prášek, který jak je později ukázáno, byl tvořen výčnělky formovanými 







Obr. 31.  Vzhled vzorků slitiny AZ61 po zpracování PEO procesem při proudové hustotě  
130 mA cm
–2
 v elektrolytu bez obsahu KF v čase (a) 60 s, (b) 180 s, (c) 300 s, (d) 540 s  
a (e) 1800 s a v elektrolytu s obsahujícím KF v časech (f) 60 s, (g) 180 s, (h) 300 s,  
(i) 540 s a (j) 1800 s. 
 
 
Povrchová morfologie povlaků vytvořených v časech 60, 180, 300, 540 a 1800 s 
v elektrolytu bez obsahu KF je znázorněna v obr. 32. Odpovídající napěťová odezva je 
na obr. 29 (a). Obr. 32 (a) ukazuje lokální zvýšenou oxidaci na vzorku po 60 s zpracování. 
Napětí dosáhlo během této fáze ~130 V a nebylo pozorované ţádné jiskření. Ovlivněné 
oblasti dosahovaly velikosti v rozmezí několika mikrometrů aţ po několik set mikrometrů. 
Oxidační produkt pokrývající ovlivněné oblasti, obsahoval velké mnoţství prasklin širokých 
aţ několik desítek mikrometrů, které mohly být způsobené smrštěním v průběhu procesu. 
Bliţší zkoumání menších napadených oblastí odhalilo přítomnost sekundárních fází 
v blízkosti středu (obr. 32 (b)). Tyto fáze byly lokální chemickou analýzou EDX 
identifikovány jako Al–Mn částice, které se v zobrazení zpětně rozptýlených elektronů 
ukázaly jako světlé útvary. Místa, která nebyla ovlivněna lokální oxidací, vykazovala 
charakter broušeného povrchu. Struktura povlaků připravených v časech 180, 300 a 540 s byla 
pórovitá s jemnými prasklinami na povrchu (obr. 32 (c)–(e)). Tyto povlaky vznikly v průběhu 
jiskření. V čase 180 s byly jiskry bílé a napětí dosáhlo ~250 V. Po 300 s bylo bíle jiskření 
doprovázeno většími oranţovými jiskrami a napětí dosáhlo maximální hodnoty ~285 V. 
Skoková změna se objevila po 540 s, kdy jiskření úplně ustalo. Později je ukázáno, ţe je 
struktura tvořena poměrně malými výčnělky, které vytváří relativně jemně pórovitou 
strukturu. Povrchová struktura povlaku vytvořeného v čase 1800 s při napětí ~140 V byla 
poměrně hrubého charakteru obsahující větší póry a praskliny (obr. 32 (f)). 
 
Vzhled povrchů povlaků vytvořených v elektrolytu s přidaným fluoridem draselným 
v časech 60, 300, 540 a 1800 s, je znázorněn na obr. 33. Odpovídající napěťová odezva je 
na obr. 29 (b). Jiţ po 60 s zpracování byl na celém povrchu vzorku vytvořen porézní povlak 
s relativně rovnoměrnou distribucí pórů. Póry dosahovaly velikosti v průměru od ~1 do 
~5 µm. Na rozdíl od vzorku zpracovaného v čase 60 s v elektrolytu bez obsahu KF, 
se v tomto případě jiskření jiţ objevilo a nárůst napěťové odezvy byl podstatně rychlejší. 
I v tomto případě byly v povlaku EDX analýzou identifikovány fáze na bázi Al–Mn. V těchto 





Obr. 32.  Snímky povrchů vzorků slitiny AZ61 po provedeném PEO zpracování v elektrolytu 
bez obsahu KF v časech (a) a (b) 60 s, (c) 180 s, (d) 300 s, (e) 540 s a (f) 1800 s. 
 
 
Povlaky velmi podobného vzhledu byly vytvořeny v časech 180 a 300 s, coţ ukazuje 
pro vzorek zpracovaný po dobu 300 s obr. 33 (b). Pórovitá struktura s výčnělky pozorovaná 
u povlaků vytvořených v elektrolytu bez obsahu KF se v tomto případě nevyskytovala. 
Povlaky na obr. 33 (a) a (b) obsahují síťoví jemných prasklin. Delší časy zpracování 
způsobily vznik oblastí hladkého materiálu obsahující méně pórů a značné mnoţství prasklin. 
Po délce zpracování 540 s pokrýval hladký materiál pouze malou část povrchu v izolovaných 
oblastech (obr. 33 (c)). Po 1800 s však byl tento vzhled přítomný na celém povrchu vzorku 
(obr. 33 (d)). Obr. 33 (e) znázorňuje vzorek po zpracování 1800 s v menším zvětšení, kde jsou 
šipkami vyznačené vyčnívající útvary dosahující velikosti ~100 µm. Struktura rovněţ 







Obr. 33.  Snímky povrchů vzorků slitiny AZ61 s PEO povlaky vytvořenými v elektrolytu 
s přidaným KF v časech (a) 60 s, (b) 300 s, (c) 540 s, (d) a (e) 1800 s; (f) úlomky 
shromáţděné z elektrolytu po ukončení procesu. 
 
Při délce zpracování 300 s a déle v elektrolytu obsahující KF byl v okolí hran vzorků 
pozorován jakoby "vláknitý" materiál vyčnívající z povrchu povlaku. Při delších časech 
zpracování se tento materiál vyskytoval ve větším mnoţství a to nejen na hranách. Výčnělky 
bylo velmi snadné odstranit jemným setřením, přičemţ vytvořený povlak zůstal pevně 
spojený s povrchem. V průběhu PEO zpracování došlo k samovolnému odstranění části 
tohoto materiálu, který byl následně shromáţděný a blíţe pozorovaný (obr. 33 (f)). Materiál 
byl tvořen útvary, často válcového tvaru, s relativně hladkým povrchem o velikosti aţ 
100 µm. Na některých částech lze pozorovat lomovou plochu odhalující, ţe materiál obsahuje 
póry. Tyto útvary mají velmi podobný vzhled jako výčnělky na povrchu povlaku 
vyznačenými šipkami v obr. 33 (e). 
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Snímky z elektronového mikroskopu příčných řezů povlaků vytvořených v časech 60, 180, 
300, 540 a 1800 s v obou elektrolytech jsou zachycené na obr. 34, kde obr. 34 (a)–(e) 
znázorňují povlaky vytvořené v elektrolytu bez obsahu KF. Obr. 34 (a) ukazuje volně 
uchycený materiál na povrchu vzorku, který byl vytvořen v oblasti lokálního zvýšení oxidace. 
Obr. 34 (b)–(d) znázorňují tvorbu povlaku na celkovém povrchu vzorku, přičemţ se tloušťka 
povlaku zvýšila z ~10 µm po 180 s na ~35 µm po 540 s. Snímky odhalují, ţe povlak byl 
tvořený bariérou na rozhraní slitiny s povlakem a vnější vrstvou, které byly oddělené pásmem 
se zvýšenou porozitou. Malé výčnělky se vyskytovaly na povrchu vnější vrstvy a vytvářely 
vzhled jemně pórovité struktury. EDX analýza ve třech místech blízkých středu vnější vrstvy 













Obr. 34.  Příčné řezy slitiny AZ61 s PEO povlaky vytvořenými v elektrolytu bez obsahu KF 
v časech (a) 60 s, (b) 180 s, (c) 300 s, (d) 540 s a (e) 1800 s; a v elektrolytu s přidaným KF  




Po přechodu napětí přes skokovou změnu došlo k významné modifikaci morfologie 
povlaku, který byl tvořen oblastmi s hustou sítí prasklin s různorodou tloušťkou od  
~60 do 100 µm. Lokální chemická analýza v této oblasti odhalila zvýšený obsah prvků 
ze slitiny ve srovnání s vnější vrstvou povlaku vytvořeného v kratších časech (Tab. 8). Bariéra 
o tloušťce ˂1 µm zůstala na rozhraní se slitinou a vrstva hladšího materiálu na povrchu 
povlaku. 
 
Tab. 8. Lokální chemická analýza sekundárních fází ve struktuře slitiny AZ61 (at.%). 
  Mg Al O Si P F Na K Mn 







17,6 - 65,1 8,4 8,9 - - - - 
14,7 - 72,1 4,0 9,2 - - - - 











20,6 - 58,6 5,4 10,6 3,5 0,7 0,6 - 
Kavita 3,4 7,1 64,4 2,1 13,7 6,6 - 0,2 2,5 
Úlomky 16,9 2,1 62,4 6,4 7,7 1,9 1,5 1,1 - 
 
 
Příčné řezy vzorků s povlaky formovanými v elektrolytu obsahující KF jsou  
na obr. 34 (f)–(j). Ve srovnání s předchozím zpracováním byly povlaky výrazně tenčí. 
Pro vzorek zpracovaný v čase 180 s byla tloušťka povlaku ~5 µm a v časech 300 a 540 s 
došlo pouze k velmi malému nárůstu. Pro srovnání, tloušťka povlaku vytvořeného 
v elektrolytu bez obsahu KF v čase 540 s byla ~35 µm. Pouze v čase 1800 s došlo k relativně 
velkému nárůstu tloušťky aţ na ~70 µm (obr. 34 (j)). Podobně jako v případě povlaků bez 
obsahu fluoru vytvořených v časech před skokovým sníţením napěťové odezvy, byl povlak 
sloţený z bariéry na rozhraní se slitinou a vnější vrstvou oddělenými pórovitou mezivrstvou. 
Drobné výčnělky se však v povlacích vytvořených v elektrolytu s obsahem KF 
nevyskytovaly. Póry o průměru několika mikrometrů pozorované ve vnější vrstvě 
korespondovaly s velikostí pórů na povrchu. V obr. 34 (h) je ukázán povlak formovaný v čase 
300 s ve větším zvětšení. Lokální chemická analýza ve střední části vnější vrstvy ukázala aţ 
na ~4 at.% F podobné výsledky jako v případě elektrolytu bez obsahu KF. Chemické sloţení 




9.2.3. Analýza PEO povlaků 
Pro podrobnou analýzu PEO zpracovaní a porovnání povlaků vytvořených v elektrolytu 
bez a s obsahem KF byly vhledem k tloušťce, rovnoměrnosti a adhezi zvoleny povlaky 
vytvořené v čase 300 s při proudové hustotě 130 mA cm–2. 
Bliţší zkoumání vlivu sekundárních fází Al–Mn bylo provedeno na vzorcích zpracovaných 
v čase 60 a 300 s v obou elektrolytech (obr. 35). Příčné řezy vzorky po zpracování 
v elektrolytu bez obsahu KF jsou znázorněné v obr. 35 (a) a (b). Po 60 s byla většina povrchu 
vzorku pokryta anodickým oxidickým povlakem, který byl příliš tenký, aby byl detekován 
na příčném řezu v obr. 35 (a). Fáze Al–Mn leţela v kavitě ~15 µm široké a ~10 µm hluboké. 
Stěny kavity byly pokryty porézním materiálem, který byl rovněţ pozorován na povrchu. 
Povrch částice se shodoval s původním povrchem vzorku, coţ indikuje, ţe byla částice 
exponována v elektrolytu od začátku PEO zpracování. Částice Al–Mn byla na povrchu lehce 
zoxidovaná a došlo rovněţ k oxidaci slitiny v blízkém okolí. Část oxidačního produktu mohla 
být odstraněna v průběhu přípravy metalografického výbrusu. Příčný řez vzorkem s povlakem 
vytvořeným v čase 300 s odhalil, ţe fáze Al–Mn byla obklopena materiálem povlaku, který ji 
izoloval od materiálu slitiny. Zatímco materiál zakrývající částici měl podobný vzhled jako 
vnější vrstva povlaku, materiál uvnitř kavity byl porézní. Bariéra o tloušťce několika set 
nanometrů byla opět přítomna na rozhraní se slitinou. 
Obr. 35 (c) a (d) znázorňují fázi na bázi Al–Mn v povlacích vytvořených v elektrolytu 
obsahující KF formovanými v časech 60 a 300 s. Částice na obr. 35 (c) byla spojena s kavitou 
ve slitině o šířce ~8 µm a hloubce ~6 µm s vrchní částí korespondující s původním povrchem 
slitiny. Spodní částí byla fáze spojena se slitinou a na stranách byla pokryta oxidačním 
produktem. Velikost byla srovnatelná s fází v obr. 35 (a), nicméně kavita byla výrazně menší. 
Fáze Al–Mn v povlaku vytvořeném v čase 300 s na obr. 35 (d) se vyskytovala v kavitě 
o větších rozměrech ve srovnání s kavitou na (obr. 35 (c)) a částice byla rovněţ v kontaktu 
se slitinou. Kavita byla vyplněna porézním oxidačním produktem a na povrchu pokryta 
materiálem srovnatelným s okolním povlakem. EDX analýza uvnitř kavity ukázala oproti 












Obr. 35.  Příčné řezy slitiny AZ61 s PEO zpracováním v elektrolytu bez obsahu KF v časech 




Snímek z elektronového mikroskopu na obr. 36 znázorňuje příčný řez experimentální 
slitinou v oblasti výskytu fáze Al–Mn v povlaku vytvořeném v čase 300 s v elektrolytu 
obsahující KF společně s EDX analýzou rozloţení prvků. Produkty na povrchu částice 
naznačují, ţe byla částečně zoxidována. Materiál uvnitř kavity obsahoval hořčík, hliník, fluór, 
kyslík, fosfor, draslík a křemík. Mangan byl detekován pouze v částici. Mapa sodíku 
zobrazena není z důvodu nedostatečného výtěţku charakteristického RTG záření. Rozloţení 
prvků v oxidačních produktech bylo rozloţeno relativně rovnoměrně aţ na fluor, jehoţ výskyt 





Obr. 36.  EDX mapping příčného řezu slitiny AZ61 s PEO povlakem vytvořeným v čase 
300 s v elektrolytu s přidaným KF. 
 
EDX analýza rozloţení prvků v povlacích vytvořených v čase 300 s v elektrolytu bez 
obsahu a s obsahem KF jsou ukázány v obr. 37 a obr. 38. Pro oba povlaky bylo rozloţení 
hořčíku, hliníku, kyslíku, křemíku, fosforu a pro druhý povlak fluoru poměrně rovnoměrné. 
Draslík se vyskytoval přednostně na povrchu povlaku. Místa silného výskytu v mapě křemíku 








Obr. 37.  EDX mapping příčného řezu slitiny AZ61 s PEO povlakem vytvořeným v čase 








Obr. 38.  EDX mapping příčného řezu slitiny AZ61 s PEO povlakem vytvořeným v čase 
300 s v elektrolytu s obsahem KF. 
 
 
XRD difraktogram slitiny společně s fázovou analýzou povlaků pod nízkým úhlem je 
znázorněn na obr. 39. Zatímco nezpracovaná slitina vykazovala pouze píky z matrice, 
z povlaků vytvořených v čase 300 s byly získány píky patřící především fázi Mg3(PO4)2. 
Široký pík, centralizovaný v blízkosti 27° indikuje výskyt přibliţně 30 % amorfní fáze v obou 
povlacích. V povlaku vytvořeném v elektrolytu s obsahem KF byl rovněţ identifikován SiO2. 
Absence dalšího výskytu křemíku naznačuje, ţe se vyskytoval v amorfní podobě. Výskyt 






Obr. 39.  Výsledky XRD analýzy pod malým úhlem slitiny AZ61 v základním stavu bez 
povlaku a s PEO povlakem vytvořeným v čase 300 s v elektrolytu bez a s obsahem KF. 
 
 
Tvrdostní profily vzorků zpracovaných po dobu 300 s jsou ukázány v obr. 40. 
Nanoidentační měření začíná v zalévací hmotě s krokem 5 m mezi jednotlivými vtisky 
a maximální hloubkou 200 nm. Pro měření byl pouţit Poissonův poměr pro povlak o hodnotě 
0,22 [113] a 0,30 pro slitinu [10]. Výsledky ukázaly tvrdost mezi ~6 a 7 GPa pro vnější vrstvu 
povlaku a 1,3 GPa pro slitinu. Tvrdost slitiny určená nanoindentací je v porovnání s hodnotou 
zjištěnou Vickersovou metodou mikrotvrdosti vyšší, coţ je způsobeno pouţitím různých 
technik měření [114]. Z důvodu vysoké porozity nebylo moţné spolehlivě naměřit hodnotu 
tvrdosti vnitřní vrstvy povlaku. Naměřené hodnoty korespondují s údaji publikovanými 
v předchozí práci zaměřené na hořčíkovou slitinu zpracovanou v elektrolytu na bázi 
křemičitanu [115]. Je však zřejmé, ţe vlastnosti PEO povlaku závisí na podmínkách procesu, 
neboť byly naměřeny i výrazně niţší hodnoty[92], [116]. 
 
























Obr. 40.  Výsledky měření nanoindentace povlaků vytvořených v čase 300 s v elektrolytu 
 bez a s obsahem KF. 
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9.2.4. Korozní testy 
Obr. 41 (a) a (c) zachycuje vzorky slitiny AZ61 v podmínkách (zleva): (i) mechanicky 
broušený, (ii) zpracovaný procesem PEO v elektrolytu bez obsahu KF a (iii) zpracovaný 
procesem PEO v elektrolytu s 8 g dm
–3
 KF. Stejné vzorky po expozici 72 a 240 h v solné 
komoře jsou na obr. 41 (b) a (d). Všechny snímky byly pořízeny po kompletním osušení 
vzorků. Při prodlouţené expozici 480 h se vzhled vzorků změnil pouze mírně, proto nebyly 
do obrázku tyto snímky zahrnuty. Nezpracovaná slitina jiţ po 72 h expozice vykazovala 
napadení lokální korozí (pitting) a na příčném řezu vedeném středem vzorku bylo pozorováno 
několik důlků o hloubce do 20 m. Oproti tomu, na slitině zpracované v elektrolytu 
bez obsahu KF, došlo ke ztmavnutí povlaku v místech, která nebyla ovlivněna lokálním 
zvýšením oxidace v průběhu PEO procesu. Slitina zpracovaná v elektrolytu obsahující KF 
došlo rovněţ ke změnám odstínu, avšak v menším rozsahu. Na příčných řezech 




Obr. 41.  Fotografie vzorků slitiny AZ61 znázorňující (a) a (c) slitinu bez povlaku, s PEO 
povlakem vytvořeném v čase 300 s v elektrolytu bez obsahu KF a s přidaným KF (v pořadí 
z leva doprava); (b) ukazuje vzhled stejných vzorků jako (a) po expozici 72 h v solné mlze a 
(d) ukazuje stejné vzorky jako (c) po expozici 240 h v solné mlze. 
 
 
Po 240 h expozice v solné mlze bylo korozní napadení evidentní na povrchu všech vzorků. 
Příčné řezy znázorněné na obr. 42 (a) aţ (c) ukazují korozní napadení o hloubce mezi ~200 
a 300 µm. Hranice zrn s vyloučenou fází Mg17Al12 působily jako bariéra proti šířícímu 
se koroznímu napadení [117]. Hloubka koroze byla na všech vzorcích měřena v místech, která 
se vizuálně jevila jako nejvíce napadená.  
Při prodlouţení expozice byla naměřena hloubka napadení ~750, 120 a 470 µm 
pro nezpracovanou slitinu, povlak bez obsahu fluoridu a povlak připravený v elektrolytu 
obsahující KF. Vzhledem k nerovnoměrnosti lokálního napadení však nelze pro povlakované 








Obr. 42.  Snímky příčných řezů ze světelného mikroskopu slitiny AZ61 po expozici 240 h 
v solné mlze; (a) slitina bez povlaku, (b) s povlakem bez obsahu KF a (c) s přidaným KF. 
 
 
Potenciodynamické křivky vzorků exponovaných 72 h v solné mlze naměřené v 3,5% 
roztoku NaCl jsou znázorněny na obr. 43. Měření bylo provedeno jak na nezpracované slitině, 
tak na povlakovaných vzorcích, které po expozici v solné mlze nevykazovaly na příčném řezu 
ţádné korozní napadení. Tato měření byla porovnána s daty naměřenými na vzorcích bez 
předchozí expozice. Nezpracovaná slitina vykazovala prudký nárůst proudu způsobený 
pittingem nad korozním potenciálem. Povlakované vzorky vykazovaly méně strmý nárůst 
před dosaţením potenciálu výskytu pittingu a následný trend byl podobný slitině bez povlaku. 
Vytvořené PEO povlaky sníţily proud v katodické části přibliţně pětkrát pro KF-elektrolyt 
a stokrát pro elektrolyt bez obsahu KF. Expozice v solné mlze způsobila zvýšení katodického 
proudu přibliţně o jeden řád pro povlak vytvořený bez KF a přibliţně stejnou redukci 
pro povlak vytvořený v elektrolytu s KF. Korozní potenciál slitiny s povlaky byl mezi ~50 
































Bare AZ61 - no exposure
PEO (KF- free) - no exposure































Bare AZ61 - no exposure
PEO (KF- containing) - no exposure
PEO (KF- containing) - 72 hours
(b)
 
Obr. 43.  Polarizační křivky slitiny AZ61 v základním stavu bez povlaku měřené v 3,5% 
roztoku NaCl v porovnání s PEO úpravou před a po expozici 72 h v solné mlze: (a) povlak 
vytvořený v elektrolytu bez obsahu KF a (b) s obsahem KF. 
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9.3. Únavové testy 
9.3.1. Příprava PEO povlaku na únavových tělesech 
Pro testování vlivu PEO zpracovaní na únavové vlastnosti na vzduch a v 3,5% roztoku 
NaCl byl na základě předchozích výsledků zvolen povlak vytvořený v čase 300 s 
při proudové hustotě 130 mA cm–2 v elektrolytu s přidaným KF (10 g dm–3 Na4P2O7.10H2O, 
11 g dm
–3
 Na2SiO3, 2,5 g dm
–3
 KOH a 8 g dm
–3
 KF).  
Pro ověření vlivu tvaru a velikosti vzorku na PEO proces byly připraveny hladké válcové 
vzorky o délce 50 mm a průměru 7 mm na jedné straně se zakončením pro zajištění elektricky 
vodivého spojení (obr. 44). Pracovní plocha 11,3 cm
2
 odpovídala velikosti exponované 
plochy únavových tyčí; tedy měrná délka a rádius. Únavová tyč s vytvořeným povlakem 
pro testování na vzduchu je znázorněna na obr. 45. Vzorky pro testování v roztoku NaCl byly 
na spodní straně prodlouţené o 10 mm průměru 14 mm pro spojení vzorku se zkušební celou 
naplněnou korozním médiem. Zkušební válcový vzorek byl po vytvoření povlaku rozřezán 
ve vzdálenostech 10, 25 a 40 mm od spodního okraje a připraveny metalografické výbrusy. 
SEM snímky na obr. 46 ukazují, ţe charakter a tloušťka povlaku se s místem nemění.  
 
 
Obr. 44.  Válcový vzorek slitiny AZ61 s povlakem vytvořeném v čase 300 s při proudové 




Obr. 45.  Únavové zkušební těleso se závitovými hlavami a střední částí pokrytou povlakem 




Obr. 46.  Příčné řezy válcového vzorku s PEO povlakem ve vzdálenosti (a) 10 mm, 
(b) 25 mm a (c) 40 mm od spodního okraje. 
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9.3.2. S–N křivky 
S–N křivky slitiny AZ61 byly vyhodnoceny ve čtyřech různých podmínkách: 
(i) v základním stavu; tzn. bez povrchové úpravy na vzduchu, (ii) v základním stavu v 3,5% 
roztoku NaCl, (iii) s PEO povlakem na vzduchu a (iv) s PEO povlakem v 3,5% roztoku NaCl. 
Experimentální data byla na základě minimalizace součtu čtverců odchylek proloţena 
regresními funkcemi [118]: 


















kde, b, C a  jsou parametry regresní funkce, Nf počet cyklů do lomu a  napětí v MPa. 
 
Stromeyer: ,)(  
b
fNaN  
kde, a, b a  jsou parametry regresní funkce, Nf počet cyklů do lomu a  napětí v MPa. 
 
Obě uvedené funkce uspokojivě reprezentují ohyb z oblasti časované únavové ţivotnosti 
do oblasti trvalé únavové ţivotnosti charakterizovaný u K&V funkce parametrem C, který 
přesněji určuje pozici ohybu regresní křivky ve srovnání s funkcí Stromeyerovou. Parametr b 
určující strmost šikmé části křivky ţivotnosti určen regresí pro K&V funkci a je ve všech 
podmínkách niţší neţ pro funkci Stromeyerovu [119]. Součet čtverců odchylek pro funkci 
K&V byl ve všech podmínkách niţší. Ukázka proloţení experimentálních dat oběma 
funkcemi získané povlakované slitiny na vzduchu je znázorněna na obr. 47. Parametry 
regresních funkcí společně se součtem čtverců odchylek pro všechny testované podmínky 




























Obr. 47.  Experimentální data slitiny AZ61 s PEO povlakem na vzduchu proloţena funkcemi 
Stromeyer a Kohout & Věchet. 
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Tab. 9. Parametry funkcí Stromeyer a Kohout & Věchet získané proloţením 
experimentálních dat slitiny AZ61. 
Funkce 
Bez povlaku - vzduch 
a b C σ∞[MPa] S 
Stromeyer 13149,8 –0,485 - 134,4 474,4 
K&V - –0,234 163540,8 144,9 199,4 
 
Bez povlaku - 3,5% NaCl 
a b C σ∞[MPa] S 
Stromeyer 8162,8 –0,416 - 72,7 1259,1 
K&V - –0,245 769659,9 86,7 1154,8 
 
PEO povlak - vzduch 
a b C σ∞[MPa] S 
Stromeyer 35772,3 –0,566 - 80,1 1647,2 
K&V - –0,394 155577,2 90,0 1058,9 
 
PEO povlak - 3,5% NaCl 
a b C σ∞[MPa] S 
Stromeyer 51285,1 –0,621 - 59,2 1225,1 
K&V - –0,466 148936,1 63,4 988,9 
 
 
Z uvedeného, v souladu s literaturou [29], [118], vyplývá, ţe pro celou oblast únavové 
ţivotnosti se jeví jako výhodnější regresní funkce K&V, která byla pouţita pro porovnání 




Obr. 48.  S–N křivky slitiny AZ61 v základním stavu a s PEO povlakem měřené na vzduchu 
a v 3,5% roztoku NaCl proloţené funkcí Kohout & Věchet. 
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Z důvodu poklesu napětí v průběhu celého únavového ţivota bývá výhodnější určení meze 
únavy Al a Mg slitin pro 10
8
 cyklů. Extrudovaná slitina AZ61 však vykazovala chování 
charakteristické spíše pro slitiny Fe, coţ umoţnilo určení únavového limitu pro 107 cyklů 
podobně jako v literatuře [24], [120], [121]. Testy zastavené po dosaţení 107 cyklů byly tedy 
povaţovány za ukončené a v závislosti napětí σ na počtu cyklů do lomu Nf jsou znázorněny 





 cyklů. Vzhledem k rozdílnosti hodnot menší neţ 2% jsou v Tab. 10 uvedeny 
























Povrchy únavových lomů byly po ukončení testů podrobeny detailní fraktografické 
analýze. Ve všech čtyřech podmínkách byly zvoleny tři vzorky zatěţované na různých 
napěťových hladinách. Vzhledem k  napětí a počtu cyklů do lomu byl vţdy vybrán vzorek 
na začátku, uprostřed a před koncem S–N křivky. 
Z celkového vzhledu lomových ploch na obr. 49 je zřejmé, ţe se únavové trhliny šiří 
z povrchu vzorku a lomová plocha je zřetelně rozdělena na oblast šíření únavové trhliny 
a kvazistatický dolom. Oblast šíření se na úkor kvazistatického dolomu zvětšuje se sniţující 
se amplitudou napětí. Aplikace PEO zpracování výrazně ovlivnila povrch slitiny, čímţ 
umoţnila snadnější iniciaci, tzn. došlo k nárůstu počtu míst iniciace únavové trhliny 
na vzorcích s PEO povlakem, a to jak na vzduchu, tak v roztoku NaCl. Tento efekt byl méně 
patrný na vzorcích zatěţovaných při niţším napětí, coţ bylo pozorované i na tělesech bez 
povlaku, kde se únavová trhlina šířila obvykle z jednoho místa. 
Iniciace únavové trhliny na slitině bez povlaku byla ovlivněna především přítomností 
sekundárních fází na bázi Al–Mn. Jestliţe se tato fáze vyskytovala na povrchu ve střední části 
vzorku, pak vzhledem k tvrdosti a velikosti působila jako koncentrátor napětí a iniciátor 
únavové trhliny obr. 50 (a). Tento vliv byl popsán i v literatuře [122], [123], [124]. Bliţší 
zkoumání povrchu únavových těles na měrné délce v blízkosti lomu, rovněţ ukazovalo 
na přispění Al–Mn fází k iniciaci únavové trhliny. Sekundární trhliny na vzorku zatěţovaném 
při maximálním napětí 300 MPa korespondující s Al–Mn fázemi jsou zachycené 
na obr. 50 (b). Při vyšších napěťových hladinách byl pozorován menší počet rozsáhlých 
sekundárních trhlin v relativně velké vzdálenosti od lomové plochy ve srovnání s nízkým 
zatíţením. 
V přítomnosti korozního prostředí došlo k lokálnímu napadení slitiny a únavové trhliny se 
šířily z korozních důlků. Lokální analýza v tomto místě ukázala 59,8 at.% O, 26,4 at.% Mg, 
7,1 at.% Al, 0,8 at.% Si a 5,9 at.% Cl. Docházelo rovněţ ke spojování napadených oblastí, 
ze kterých se trhliny šířily dále (obr. 51). 
Cyklické zatěţování vzorků s PEO povlakem ovlivnilo kompaktnost povlaku a docházelo 
k odlupování vnější vrstvy. Vyšší amplitudy napětí způsobily odstranění vnější vrstvy téměř 
na celé měrné délce, při niţších amplitudách došlo k odstranění pouze v blízkém okolí lomu. 
Obr. 52 (b) znázorňuje snímek z elektronového mikroskopu vzorku zatíţeném maximálním 
napětím 180 MPa v oblasti odstraněné vnější vrstvy s výskytem jemných trhlin přednostně 
ve směru kolmém na osu zatíţení. Výřez v obrázku ukazuje vzhled stejného vzorku 
po ukončení zkoušky. Oblast iniciace na vzorku s povlakem testovaném na vzduchu 
při zatíţení σmax = 100 MPa je znázorněna na obr. 52 (a). Lomová plocha byla v blízkém okolí 
iniciace hrubšího charakteru, který se v určité vzdálenosti změnil na poměrně hladký povrch. 
Tento přechod je zřetelný i v obr. 49 při nízkých zatíţeních. 
Únavová trhlina na vzorku s PEO povlakem zatěţovaném v roztoku NaCl při maximální 
hodnotě napětí 70 MPa se šířila z několika sobě blízkých míst, v jejichţ okolí byly 
pozorované postupové čáry (obr. 53 (a)). Při delších časech, tedy niţších amplitudách napětí 
došlo k podkorodování povlaku. Korozní napadení pod povlakem bylo pozorováno na vzorku 
zatěţovaném maximálním napětím 60 MPa, kdy byla zkouška zastavena při dosaţení 
14588900 cyklů (obr. 54). Vliv Al–Mn fází byl zaznamenán i na vzorcích s povlakem 
(obr. 53 (b)). Sekundární trhliny na vzorcích s PEO povlakem byly pozorované při vyšších 
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Obr. 49.  Celkový vzhled lomových ploch slitiny AZ61 v základním stavu a s PEO povlakem 





Obr. 50.  Iniciace únavové trhliny na fázích Al–Mn vzorku bez povlaku testovaného na 
vzduchu, (a) lomová plocha, σmax = 200 MPa, Nf = 50200 a (b) povrch únavového tělesa 




Obr. 51.  Iniciace únavové trhliny z korozních důlků na povrchu vzorku bez povlaku 
zatěţovaném v 3,5% roztoku NaCl, (a) lomová plocha, σmax = 160 MPa, Nf = 110800  




Obr. 52.  Iniciace únavové trhliny na vzorku s PEO povlakem testovaném na vzduchu,  
(a) lomová plocha, σmax = 100 MPa, Nf = 8345100 a (b) povrch únavového tělesa 





Obr. 53.  Iniciace únavové trhliny na vzorku s PEO povlakem testovaném v 3,5% roztoku 
NaCl, (a) lomová plocha s postupovými čarami, σmax = 70 MPa, Nf = 2975900 a (b) povrch 
únavového tělesa v blízkosti lomu, σmax = 300 MPa, Nf = 5200. 
 
 
Obr. 54. Korozní napadení pod povlakem na únavovém tělese;  
σmax = 60 MPa, N = 14588900, 3,5% NaCl. 
 
 
Oblast šíření vykazovala velmi podobný charakter ve všech testovaných podmínkách. 
V oblasti blízké iniciaci byla lomová plocha hrubší s lamelovým vzhledem. Rovněţ byly 
v této oblasti pozorované sekundární trhliny šířící se jak po hranicích zrn (lamel), tak 
i transkrystalicky, jak je ukázáno na vzorku bez povlaku zatíţeném maximálním napětím 
160 MPa na vzduchu v obr. 55 (a). V souladu s literaturou [40] byly pozorované 
charakteristické rysy vyskytující se v párech, které se jeví jako hranice deformačních dvojčat. 
Toto je zachycené a šipkami označené na vzorku bez povlaku zatěţovaném v 3,5% roztoku 
NaCl při σmax = 160 MPa (obr. 55 (b)) a ve větším zvětšení na lomové ploše vzorku 







Obr. 55. Oblast šíření únavové trhliny slitiny AZ61 a) bez povlaku, σmax = 160 MPa, 
Nf = 381800, vzduch, b) bez povlaku, σmax = 160 MPa, Nf = 110800, 3,5% NaCl,  
c) PEO, σmax = 230 MPa, Nf = 13500, 3,5% NaCl, d) bez povlaku, σmax = 120 MPa,  
Nf = 763000, 3,5% NaCl, e) bez povlaku, σmax = 160 MPa, Nf = 110800, f) PEO,  
σmax = 230 MPa, Nf = 13500, 3,5% NaCl. 
 
 
Výskyt deformačních dvojčat byl zkoumán na vzorcích bez povlaku zatíţených 
maximálním napětím σmax = 160 MPa na vzduchu a v 3,5% roztoku NaCl. Metalografické 
výbrusy byly připraveny v řezu vedeném od iniciace únavové trhliny přes střed ve směru 
šíření únavové trhliny. Dvojčatění bylo potvrzeno jako nejpravděpodobnější mechanismus 
únavového porušování [39]. Obr. 56 ukazuje silný výskyt dvojčat v okolí únavové trhliny 
na vzorku zatěţovaném v 3,5% roztoku NaCl. Vzorek zatěţovaný na vzduchu na stejné 
napěťové hladině nevykazoval ţádné významné rozdílnosti. Tedy, dvojčatění nebylo 
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pozorováno v okolí místa iniciace, první významnější výskyt byl zaznamenán přibliţně 
v jedné třetině průřezu a nejhustější výskyt byl v oblasti před koncem šíření a změnou 
charakteru lomu na kvazistatický dolom. Po celém průřezu se náhodně vyskytovaly 
sekundární trhliny a dekoheze sekundárních fází, jak Al–Mn, tak i Mg17Al12 na hranicích zrn.  
 
V oblasti blízké konečnému dolomu byl povrch méně morfologicky členitý (obr. 55 (d)) 
s charakteristickým vzhledem popsaným v literatuře [40]. V této oblasti se vyskytovaly 
sekundární trhliny, jak je ukázáno na lomové ploše vzorku bez povlaku zatěţovaném 
maximálním napětím 160 MPa (obr. 55 (e)). Oblast šíření byla charakteristická také výskytem 
striací pozorovaných vţdy ve směru kolmém na směr šíření magistrální trhliny. Obr. 55 (f) 
zachycuje striace na lomové ploše vzorku s PEO povlakem zatěţovaném maximálním 




Obr. 56. Snímek ze světelného mikroskopu řezu lomovou plochou vzorku bez povlaku 
s přítomností deformačních dvojčat, σmax = 160 MPa, Nf = 110800, 3,5% NaCl. 
 
 
Oblast kvazistatického dolomu vykazovala stejné charakteristické rysy ve všech 
podmínkách a kromě velikosti plochy se oblast významně nelišila ani v závislosti na velikosti 
napětí. Tato plocha byla charakteristická jamkovým vzhledem, který napovídá, ţe se jedná 
o tvárný kvazistatický dolom. V této oblasti byly rovněţ pozorované Al–Mn částice ukotvené 
v jamkách. Typický vzhled oblasti konečného lomu je zachycený na obr. 57 ukazující snímek 
lomové plochy vzorku experimentální slitiny s PEO povlakem zatěţovaném na hodnotě 





Obr. 57. Oblast kvazistatického dolomu slitiny AZ61 s PEO povlakem,  





10.1. Optimalizace proudové hustoty 
Plazmatický elektrolytický povlak (PEO) byl připraven na protlačované hořčíkové slitině 
AZ61 v elektrolytu na bázi křemičitan–fosforečnanu. Experimenty provedené při proudových 
hustotách 70, 130 a 200 mA cm
–2
 ukázaly, ţe proudová hustota má podstatný vliv na průběh 
celého procesu. Přesto měla napěťová odezva ve všech případech charakteristický průběh pro 
PEO zpracování hořčíkových slitin, tedy relativně rychlý vzestup napětí na maximální 
hodnotu, prodlevu na maximálním napětí a skokovou změnu, po které se napětí ustálí 
na přibliţně poloviční hodnotě [92].  
Plazmatická tvorba povlaku je charakteristická specifickou povrchovou strukturou, jako 
jsou metastabilní vysokoteplotní fáze, nerovnováţné tuhé roztoky, skelné fáze atd. Povlak 
vzniká při vysokém tlaku, teplotě aţ 10000 K [98] v časových úsecích kratších neţ 10–6 s 
[90]. Jiskření se v závislosti na podmínkách objevuje přímo na povrchu vznikající vrstvy nebo 
v plynné obálce. Výskyt přímo na povrchu vrstvy byl v souladu s literaturou [90] pozorován 
jako přednostní v případě všech zkoušených proudových hustot. Nejniţší hodnota napětí, kdy 
se objevilo první jiskření, byla pozorovaná pro proudovou hustotu 70 mA cm–2, avšak 
v nejdelším čase. Tedy rychlost zvýšení napětí v počáteční fázi procesu byla relativně nízká. 
Průměrné rychlosti zvýšení napětí před začátkem jiskření byly 1,0; 2,8 a 3,6 V s–1 pro 70, 130 
a 200 mA cm
–2
. V této fázi lze předpokládat vznik anodického filmu se vzrůstající tloušťkou, 
proces byl však ovlivněn uvolňováním kyslíku a došlo rovněţ k lokálnímu zvýšení oxidace. 
Tato první fáze byla následovaná jemným bílým jiskřením při sníţené rychlosti nárůstu 
napětí, kdy došlo k tvorbě prvního vizuálně identifikovatelného povlaku. Další fází procesu 
byla prodleva na téměř konstantním maximálním napětí, kdy došlo ke změně barvy jiskření. 
Nejniţší dosaţené maximální napětí bylo pro proudovou hustotu 70 mA cm–2 rovněţ 
při nejslabším jiskření. Pomalý nárůst napětí a sníţený výskyt jiskření napovídá obtíţnostem 
při vzniku povlaku, coţ potvrdil příčný řez na obr. 28 (a), kde je patrná velmi malá tloušťka 
povlaku. Pozorování povrchů na obr. 27 ukázalo, ţe zastavení procesu před dosaţením 
maximálního napětí omezuje výskyt širokých prasklin na povrchu, které byly rozsáhlejší 
v časech 1800 s a to především při proudové hustotě 200 mA cm–2. Dlouhé časy zpracování 
způsobily při všech proudových hustotách značné nerovnoměrnosti v tloušťce povlaků 
(obr. 28 (d)–(f)). Ohraničené úseky modifikovaného materiálu povlaku rostoucí do substrátu 
zasahovaly aţ do hloubky 100 m od původního povrchu slitiny. Se zvyšující se proudovou 
hustotou byly tyto oblasti rozsáhlejší a docházelo jakoby k jejich spojování. Nebyly však ani 
při nejvyšší proudové hustotě pozorované na celém povrchu. Drsnost povrchu se výrazně 
zvýšila v časech 1800 s ve srovnání s povlaky vytvořenými v časech 300 s a podobně došlo 
ke zvýšení drsnosti povrchu při zvyšování proudové hustoty. Toto odpovídá závěrům Krishna 
a spol. [128], kteří uvádějí, ţe proudová hustota má na tvorbu povlaku výrazný vliv 
a povrchová drsnost PEO povlaku je lineární funkcí tloušťky povlaku, která se s tloušťkou 
povlaku zvyšuje. 
Shi a spol. v práci [80] uvádějí, ţe ideální proudová hustotu by měla být relativně vysoká 
v počáteční fázi pro dosaţení rychlé tvorby povlaku a doporučují sníţení proudové hustoty 
v pozdější fázi, kdy je jiskření intenzivní a lokalizované, pro sníţení porozity povlaku. 
Rovněţ práce uvádí, ţe příliš nízká proudová hustota můţe znemoţnit nebo příliš zpomalit 
tvorbu povlaku a příliš vysoká proudová hustota tvoří povlak o velké tloušťce a zhoršené 







10.2. Vliv fluoridu draselného 
Tvorba rovnoměrného povlaku v elektrolytu na bázi křemičitan–fosforečnanu byla 
omezena oxidací v první fázi zpracování, která způsobila výskyt oblastí s niţší přilnavostí 
povlaku. Jako optimální řešení tohoto problému bylo zvoleno vyuţití fluoru, jehoţ pozitivní 
účinky na tvorbu pasivní vrstvy na povrchu hořčíkových slitin jsou v literatuře poměrně dobře 
známé. Mechanismus tvorby ochranného filmu však nebyl dosud přesně objasněn. Výzkumy 
se zabývají různými způsoby aplikace fluoridových iontů pro povrchová zpracování Mg slitin. 
Coneicao a spol. [125] zvolili modifikaci povrchu kyselinou fluorovodíkovou jako úpravu 
před aplikací polymerního povlaku pro zvýšení korozní odolnosti při dosaţení vyšší 
přilnavosti povlaku. Další práce je zaměřená na zkoumání účinků aditiv včetně K2TiF6 
v elektrolytu na bázi křemičitanu [126] a Gua a An ve své práci popisují vliv fluoridu 
draselného na PEO proces v elektrolytu obsahující hlinitan sodný [127]. Vzhledem k nutnosti 
vyuţití kyseliny fluorovodíkové jako samostatný krok před povrchovou úpravou a rovněţ její 
vysoké toxicitě a silným leptavým účinkům vůči všem tkáním se jako výhodnější pro PEO 
zpracování jeví vyuţití fluoridu draselného. Tento postup a vliv fluoridu draselného na PEO 
proces a vlastnosti povlaku byl na hořčíkových slitinách AZ31, AZ91 a AM60 studován 
v pracích [87], [99], [100], [101]. PEO zpracování hořčíkových slitin je obvykle prováděno 
v alkalických elektrolytech na bázi křemičitanu či fosforečnanu s přidaným hydroxidem 
draselným. Přidáním fluoridu draselného tak nedochází k významným změnám pH. Uvedené 
práce se shodují v pozitivních účincích fluoridu na tvorbu pasivní vrstvy na rozhraní 
slitina/PEO povlak a tím zvýšení korozní odolnosti. Rovněţ byly pozorované změny 
v charakteru jiskření a sníţení napěťové odezvy. Na základě výsledků práce Wang a spol. 
[100] byl obsah fluoridu draselného přidaného do pouţitého elektrolytu na bázi  
křemičitan–fosforečnanu zvolen 8 g l–1. 
Předloţené výsledky ukázaly podobná zjištění jako uvedené literární zdroje. Fluorid 
draselný tedy ovlivnil jak počáteční nárůst napětí na hodnotu začínajícího jiskření, tak 
i tvorbu povlaku v průběhu jiskření. Ihned po začátku procesu, tedy zapojení proudu 
do obvodu, došlo na povrchu slitiny k vytvoření bariéry ve formě anodického filmu 
s předpokladem, ţe je tento film tvořen MgO nebo Mg(OH)2. Současně došlo k velmi 
rychlému nárůstu napětí. Vysoké napětí je poţadované pro migraci iontů v elektrickém poli, 
tedy na rozhraní slitiny a elektrolytu, čímţ dochází k vytváření povlaku. Během počáteční 
fáze procesu, tedy v průběhu rychlého nárůstu napětí bylo pozorované nerovnoměrné 
rozloţení proudu po povrchu vzorku doprovázené uvolňováním kyslíku. V blízkosti 
sekundárních fází na bázi Al–Mn byla rovněţ pozorovaná zvýšená oxidace povrchu, která 
byla podstatně výraznější v elektrolytu bez obsahu fluoridu draselného. Lokální oxidace 
ovlivnila průměrný gradient napěťové odezvy, který byl v případě měření v rozsahu 
pro dosaţení hodnoty 190 V ~2,8 V s–1. Přítomnost fluoridu draselného zvýšila gradient 
napěťové odezvy v počáteční fázi na ~6,7 V s–1.  
Oxidace v blízkosti Al–Mn fází při absenci fluoridu byla natolik rozsáhlá, ţe se projevila 
na kvalitě konečného povlaku. Přednostní napadení matrice slitiny v blízkosti fází Al–Mn 
způsobilo tvorbu kavit okolo fází, které byly plně nebo částečně vyplněny oxidačními 
produkty. Bliţší pozorování fází Al–Mn v povlaku o velikosti několika mikrometrů odhalilo, 
ţe byly pouze částečně pokryty oxidačním produktem před přerušením kontaktu s okolní 
matricí. Počáteční oxidace sekundárních fází předpokládá vyčerpání hliníku kvůli jeho 
přednostní oxidaci a rozpouštění ve vysoce zásaditých prostředích. Obohacení povrchu částice 




 → O2 + 2H2O + 4e 
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V elektrolytu v blízkosti fází Al–Mn dochází ke sníţení pH způsobené uvolňováním 
kyslíku a při poklesu pH pod ~10,5 dochází k destabilizaci oxidického filmu na povrchu 
slitiny a zvýšení rychlosti napadení. Hodnoty obsahu hořčíku získané lokální chemickou 
analýzou EDX jsou v souladu s předpokladem dostatečného sníţení pH pro rozpouštění oxidu 
či hydroxidu hořčíku. Naměřený obsah hořčíku uvnitř kavity byl ~3 at.% ve srovnání  
s ~15–20 at.% pro vytvořený povlak. Vzhled fází Al–Mn zobrazených v příčných řezech 
na obr. 35 napovídá, ţe během zvýšené teploty během jiskření nebyly nataveny. Během 
procesu byl proud rozloţen po povrchu vzorku nerovnoměrně kvůli značnému mnoţství 
exponovaných fází Al–Mn. Vzhledem k variabilitě velikosti, počtu a rozmístění těchto fází 
došlo ke sníţení pH na jednotlivých částicích individuálně a velikost a místa zvýšené lokální 
oxidace se mezi zpracovanými vzorky lišila. 
 
Oxidace matrice slitiny v kavitách okolo fází Al–Mn můţe být redukována přítomností 
chloridových iontů z několika důvodů: (i) stabilizování pH vyváţením HF/F– [129], 
(ii) zpomalení korozního napadení matrice pomocí fluoridových iontů [130], (iii) změnou 
sloţení anodického filmu na povrchu matrice, tvorba sloučenin fluoru např. MgF2 nebo 
KMgF3 či (iv) omezení difuze nahromaděním oxidačních produktů uvnitř kavity [87], [131]. 
Tyto produkty pravděpodobně vznikají v průběhu růstu a rozpouštění anodického filmu 
a precipitují na narušených oblastech či v místech zvýšené teploty způsobené lokálním 
nárůstem proudové hustoty. Jakmile oxidace matrice izoluje fáze Al–Mn dochází ke sníţení 
uvolňování kyslíku v kavitách a přerozdělení rozloţení proudu na částice, které jsou stále 
vodivě spojeny se slitinou nebo na místa růstu oxidického filmu na matrici. Fáze 
neexponované na původním povrchu slitiny byly v průběhu růstu povlaku zakotveny 
na rozhraní kov/povlak. Nebyl však evidentní ţádný vliv těchto fází na zvýšení oxidace 
matrice, schopnost vytvoření povlaku ani změny v mechanismu růstu oxidického povlaku 
ve fázi konvenční anodizace, tedy před začátkem jiskření. 
Na rozdíl od vlivu Al–Mn částic nebyl pozorovaný ţádný nepříznivý účinek sekundárních 
fází na bázi Mg–Si. To můţe být způsobeno relativně vysokou koncentrací hořčíku (~70 at.%) 
a jeho vysokou afinitou ke kyslíku. Vyvázání kyslíku hořčíkem zabraňuje jeho uvolňování 
a mohou být vytvořeny křemíkové sloučeniny.  
 
Ve fázi plazmatické elektrolytické oxidace, tedy po začátku jiskření, sníţily fluoridové 
ionty hodnotu napětí, kdy začíná jiskření z ~230 V na ~190 V. Hodnota napětí začátku 
jiskření je závislá na sloţení elektrolytu a jeho vodivosti [132]. Vodivost elektrolytu 
pouţitého v předloţené práci se s přidáním KF zvýšila z ~12 mS/cm2 na 20 mS/cm2. Tyto 
hodnoty odpovídají výsledkům práce [101], kde se autoři zaměřili na účinky fluoridu 
draselného. Nárůst napětí v průběhu PEO procesu v elektrolytu obsahující KF probíhal velmi 
pozvolně aţ do času 900 s, kde došlo ke znatelnému zvýšení rychlosti a dosaţení maxima 
~245 V v čase 1650 s. V nepřítomnosti fluoridových iontů, došlo k dosaţení maximálního 
napětí ~285 V jiţ v čase 300 s. Napětí ve stejném čase bylo pouze 200 V v přítomnosti 
fluoridových iontů. Postup v obou elektrolytech byl shodný ve fázi rostoucího napětí, kdy 
došlo ke změně vzhledu, velikosti, mnoţství i barvy jisker. Ke skokovému poklesu napětí 
došlo v elektrolytu bez obsahu fluoridu v čase ~540 s s následným poklesem na hodnotu 
~140 V a v čase 1650 s v přítomnosti fluoridových iontů s následným opětovným zvýšením 
na hodnotu ~175 V. Skoková změna napětí je pro PEO zpracování při podobných 
podmínkách velmi dobře známá [93], [133], [134] a bývá doprovázena změnou optického 
emisního spektra z ostrých píku v počáteční fázi na téměř kontinuální spektrum [92], [135]. 
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Po ukončení zpracování bylo v elektrolytu s obsahem KF shromáţděno poměrně velké 
mnoţství materiálu, který byl samovolně oddělen z povrchu vzorků. Část těchto výčnělků 
o velikosti aţ 100 μm zůstala při opatrném zacházení spojena s povrchem povlaku (obr. 58) 
a vzhledem i chemickým sloţením odpovídala shromáţděnému materiálu z elektrolytu 
na obr. 33 (f). Útvary vystupovaly z povlaku nebo kopírovaly povrch a byly spojeny 
s povlakem obvykle v jednom či dvou místech. I přes značnou velikost výčnělků obsahující 
relativně velké mnoţství povlakového materiálu s obsahem hořčíku ~20 at.% nebyly 
v blízkosti povrchu slitiny prokázány oblasti ochuzené o Mg. Povlak se pod těmito výčnělky 
jevil ztenčený, avšak stále stejného charakteru s dobrou přilnavostí. Podobný efekt ztráty 
povrchového materiálu nebyl pozorován při zpracování v elektrolytu bez obsahu KF. 
 
Přítomnost fluoridových iontů v elektrolytu sníţila rychlost růstu povlaku v prvních 300 s 
přibliţně pětkrát. Chemická analýza EDX ukázala velmi podobné sloţení obou povlaků 
a porozita neukázala rozdílnosti, které by vysvětlily redukci tloušťky povlaku. Lze tedy 
předpokládat, ţe sníţená rychlost růstu povlaku byla způsobena spotřebováním většího 
mnoţství proudu na elektrochemickou reakci, při které nevzniká povlak. Sníţení tloušťky 
povlaku vytvořeném v elektrolytu s přidaným fluoridem draselným je v souladu se zjištěními 
autorů Liang a spol., kteří přisuzují úbytek celkové tloušťky sníţení napětí v průběhu procesu 
[101]. Rychlost růstu povlaku v elektrolytu obsahující KF se po 300 s zvýšila a akcelerovala 
natolik, ţe v čase 1800 s byla tloušťka povlaků v obou elektrolytech přibliţně stejná. Zvýšení 
rychlosti vzniku povlaku se shodovalo se zvýšením napětí a změnou povahy jiskření 
při vytvoření silného povlaku s poměrně hladkým povrchem obsahující menší mnoţství pórů 
v porovnání s kratšími časy. Rovněţ došlo ke zvýšení mnoţství odděleného materiálu 




Obr. 58. Výčnělky na povrchu povlaku připraveného v elektrolytu s přidaným KF  
v čase 300 s, (a) povrchová morfologie a (b) příčný řez. 
 
 
Povrch povlaků, vytvořených v kratších časech v elektrolytu s přidaným KF, obsahoval 
rovnoměrně rozloţené póry o velikosti několika mikrometrů. Naopak, při absenci 
fluoridových iontů, byl vzhled povlaku méně rovnoměrný, tvořený malými výčnělky a póry 
různé velikosti. Rentgenová difrakční analýza ukázala, ţe povlaky vytvořené v čase 300 s 
v obou elektrolytech měly podobné fázové sloţení s obsahem amorfního materiálu. 
Mg3(PO4)2 a pravděpodobně MgO byly hlavní sloţky obou povlaků, coţ odpovídá výsledkům 
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práce [89]. EDX analýza vnější vrstvy povlaku vytvořeného v čase 300 s a materiálu 
shromáţděného v elektrolytu s obsahem KF ukázala poměr hlavních prvků přibliţně 
1 O:0,3 Mg:0,13 P:0,08 Si:0,03 Al. Oba povlaky vykazovaly zvýšenou porózitu pod vnější 
vrstvou, která byla pravděpodobně způsobena uvolňováním páry nebo plynů z tohoto pásma. 
Nicméně, v souvislosti s nárůstem napětí a rychlostí tvorby povlaku v elektrolytu s přidaným 
fluoridem draselným došlo k výrazné změně povrchové morfologie povlaku. Jemná pórovitá 
struktura se změnila na oblasti hladkého jakoby zduřeného materiálu obsahující velké póry 
a praskliny (obr. 33 (d)). Chemické sloţení povlaku bylo podle lokální chemické analýzy, aţ 
na obsah fluoru, srovnatelné s vnější vrstvou povlaku vytvořeného v elektrolytu bez přidaného 
KF.  
Změna povrchové morfologie mohla být ovlivněna uvolňováním plynů z oblasti vnitřní 
vrstvy, které způsobily vytlačování částečně nebo kompletně roztaveného materiálu povlaku 
v místech pod jiskrami a vznik povrchových výčnělků. Je zřejmé, ţe v těchto oblastech bude 
proces ovlivněn faktory jako lokální zvýšení teploty a tlaku, velikostí ovlivněné plochy 
v místech jisker a viskozitou materiálu povlaku. Především na hranách vzorku mohl vláknitý 
materiál vznikat z důvodu místního zvýšení proudu. Příčinou oddělení výčnělků z povrchu 
povlaku mohlo být lokální ochlazení nebo opětovný ohřev vlivem pokračujícího jiskření.  
 
 
10.3. Korozní odolnost slitiny 
Expozice protlačované slitiny AZ61 v solné mlze 5% roztoku chloridu sodného 
v mechanicky broušeném stavu a s PEO povlakem vytvořeném v elektrolytu bez a s přidaným 
fluoridem draselným ukázala výrazné zlepšení korozní odolnosti pro kratší dobu expozice 
(72 h). Na obou povlacích došlo pouze ke změnám barevného odstínu, zatímco slitina bez 
povlaku vykazovala lokální napadení aţ do hloubky 20 m. Prodlouţením expozice na 240 h 
došlo k evidentnímu napadení na všech exponovaných vzorcích. Relativně hluboké napadení 
aţ několik set mikrometrů bylo pozorované i na vzorcích s povlaky. Charakter napadení byl 
ve všech případech lokálního charakteru se zřetelným přednostním rozpouštěním matrice 
a s hranicemi zrn působícími jako bariéra pro šířící se napadení. Podrobnou analýzou 
struktury experimentální slitiny bylo zjištěno, ţe fáze Mg17Al12 byla vyloučena na hranicích 
zrn. Tato zjištění jsou v souladu s literaturou [67], kde Song a Atrens popsali na základě 
polarizačních křivek dvě hlavní funkce fáze Mg17Al12; (i) bariéra proti šířícímu se napadení 
a současně (ii) galvanická katoda. Záleţí tedy na mnoţství a rozloţení této fáze neboť 
při malém výskytu bude působit jako katalyzátor, zatímco při rozsáhlém výskytu a vhodném 
rozloţení jako inhibitor koroze.  
Hluboké lokální napadení i na povlakovaných vzorcích bylo pravděpodobně způsobeno 
značným mnoţstvím pórů a prasklin, kterými jsou PEO povlaky charakteristické. Je totiţ 
dobře známo, ţe PEO povlaky poskytují korozní ochranu především díky značné tloušťce 
jako bariéra zabraňující kontakt s korozním médiem [89]. Jako vhodné zvýšení korozní 
ochrany těchto povlaků se tedy jeví aplikace další vrstvy, která by utěsnila otevřené póry 
a praskliny. Povlaky však vykazovaly relativně vysoké hodnoty tvrdosti a díky tomu mohou 
poskytovat dobrou odolnost proti opotřebení v méně agresivních prostředích. Na druhou 
stranu, práce [136] popisuje mechanismus korozní ochrany hořčíkové slitiny AZ91 s PEO 
povlakem vytvořeném elektrolytu na bázi fosfátu jako obětní. Při porušení povlaku a odhalení 
slitiny totiţ došlo v přítomnosti chloridových iontů k rozpouštění původní anodické vrstvy 
a vytvoření konverzního povlaku v místě vrubu. 
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Korozní testy experimentální slitiny v základním stavu a s připravenými povlaky ukázaly 
podobnou korozní odolnost jako slitina AM50 s PEO povlakem, která byla exponovaná 50 h 
v 0,1 mol dm
–3
 chloridu sodného [89]. Předloţené výsledky, které byly v souladu s touto 
prací, byly získány potenciodynamickým měřením po expozici 72 h v solné mlze. Nicméně, 
pozdější výsledky práce Liang a spol. [89] ukázaly, ţe k degradaci korozní odolnosti dochází 
jiţ po 10 h expozice v chloridu sodném. Toto bylo pravděpodobně způsobeno nedetekovaným 
lokálním napadením a šířením koroze pod povlakem. Takové korozní napadení můţe 
vysvětlovat nízké proudy naměřené pro povlakovanou slitinu po předchozí expozici 
v obr. 43 (b), neboť při expozici v solné mlze vznikly korozní produkty, které mohly být 
příčinou zablokování defektů a otevřených pórů v povlaku. 
 
 
10.4. Únavová ţivotnost slitiny AZ61 v 3,5% NaCl 
Účinky chloridových iontů na únavovou ţivotnost hořčíkové slitiny AZ61 byly testovány 
v 3,5% vodném roztoku NaCl a porovnány s měřením na vzduchu při relativní vlhkosti mezi 
30–35 %. Experimentálně naměřená data na vysokofrekvenčním únavovém stroji jsou 
vynesena jako závislost amplitudy napětí σa na počtu cyklů do lomu či do zastavení zkoušky 
Nf v obr. 48. Tato data byla proloţena na základě minimalizace součtu čtverců odchylek 
funkcemi Kohout & Věchet a Stromeyer. Obě uvedené funkce reprezentují průběh únavové 
ţivotnost velmi dobře. Parametr C funkce K&V však přesněji určuje ohyb regresní křivky 
a rovněţ součet čtverců odchylek je pro funkci K&V niţší pro všechny testované podmínky. 
Nejmenší rozdíl, pouze 8 %, avšak při vysokých hodnotách, byl získán v případě slitiny 
bez povlaku v prostředí roztoku chloridu sodného. Na základě těchto zjištění bylo do obr. 48 
zahrnuto pouze proloţení funkcí K&V. Horní mez únavy σhC pro 10
7
 cyklů byla 145,4 MPa 
pro slitinu v základním stavu na vzduchu. Přítomností roztoku NaCl došlo k redukci meze 
únavy o ~55 %. 
Fraktografické pozorování lomových ploch potvrdilo obecně známý vhled únavového 
lomu. Trhlina se tedy vţdy šířila z povrchu vzorku nebo z několika míst na povrchu a byla 
zřetelně rozpoznatelná oblast šíření únavové trhliny a oblast kvazistatického dolomu, která se 
na úkor oblasti šíření zvětšovala se zvyšující se amplitudou napětí. 
Výsledky strukturní analýzy experimentální slitiny odhalily velké mnoţství sekundárních 
fází na bázi Al–Mn, jejichţ sloţení odpovídá fázi Al8Mn5 o rozměrech mezi 1–15 μm. 
Vzhledem k velikosti, tvaru a deformaci ve směru tváření lze předpokládat vliv 
na mechanické a únavové vlastnosti. Touto problematikou se zabývali autoři v pracích [24] 
a [123], kde je popsáno, ţe malé mnoţství Mn můţe zvýšit mechanické vlastnosti slitin 
skupiny AZ. Rovněţ však uvádějí, ţe při zvýšeném obsahu Mn a tvorbě rozměrných fází  
Al–Mn je účinek negativní, coţ jejich výsledky potvrdily. Předpokládají, ţe v průběhu 
cyklického zatěţování dochází vzhledem k vysoké tvrdosti těchto fází k nahromadění 
poškození v jejich blízkosti, a tím k usnadnění iniciace únavové trhliny. Nanoindentačním 
měřením bylo zjištěno, ţe fáze Al–Mn mají téměř patnáctinásobně vyšší tvrdost ve srovnání 
s průměrnou tvrdostí slitiny a o více neţ 300 HV vyšší tvrdost neţ fáze Mg–Si. Iniciace 
ze dvou míst, přičemţ v obou případech na fázích Al–Mn byla pozorována na obr. 50 (a). 
Vliv těchto fází byl evidentní i z analýzy sekundárních trhlin na měrné délce, kde bylo 
pozorováno praskání, dekoheze a propojení trhlin mezi jednotlivými fázemi. Problematikou 
vlivu sekundárních fází na únavovou ţivotnost hořčíkových slitin se zabývají i práce [122] 
a [124]. Nicméně, v předloţené práci nebyl podán evidentní důkaz, ţe se trhlina šíří vţdy 
z těchto fází, neboť iniciace na Al–Mn fázích nebyla pozorována ve všech případech. To však 
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mohlo být způsobeno dekohezí fáze a zakotvením na druhé lomové ploše. Obecně lze 
předpokládat, ţe při dodrţení poţadovaného mnoţství obsahu manganu a dosaţení vzniku 
pouze fází malých rozměrů, můţe zvýšit únavovou odolnost zkoumané slitiny. 
Iniciace únavové trhliny na slitině bez povlaku v prostředí 3,5% roztoku NaCl byla 
výrazně ovlivněna vznikem korozních důlků (obr. 51). Značné mnoţství vědeckých prací 
[16], [40], [104], [108] uvádí iniciaci na rostoucích korozních důlcích jako hlavní 
mechanismus vzniku a šíření únavové trhliny. Je však známo, ţe cyklické zatíţení není 
pro vznik pittingu nezbytné, neboť je napadení ovlivněno přítomností sekundárních fází 
a vznikem elektrolytických článků s okolní matricí a jejímu anodickému rozpouštění [65]. 
Bhuiyan a spol. však ve studii [106] prokázali, ţe cyklické zatíţení vznik a růst korozních 
důlků podporuje. Při porovnání rozsahu korozního napadení slitiny AZ80 po expozici 10 h 
v 5% NaCl bez zatíţení a při cyklickém zatíţení na napěťové hladině 70 MPa byla průměrná 
velikost korozních důlků při aplikaci únavového zatíţení dvojnásobná. Bhuiyan se ve své 
práci rovněţ zabývá kritickou velikostí korozních důlků a uvádí, ţe koalescence korozních 
důlků, růst a iniciace únavové trhliny v této oblasti se častěji vyskytuje při niţších 
amplitudách napětí. 
Jako nejpravděpodobnější mechanismus únavového porušování bylo potvrzeno dvojčatění 
[39].Výskyt dvojčatění byl dominantní v oblasti šíření únavové trhliny, coţ je v souladu 
s prací [137]. Další práce se podrobně zabývají vznikem a zánikem dvojčat při tlakovém 




10.5. Vliv PEO povlaku na únavové chování 
Účinky PEO povlaku na únavové chování na vzduchu a v 3,5% roztoku NaCl byly 
zkoumány na vzorcích s povlakem vytvořeným při proudové hustotě 130 mA cm–2 v čase 
300 s v elektrolytu s přidaným fluoridem draselným. Uvedené podmínky pro povrchovou 
úpravu byly zvoleny na základě provedeného testování a porovnání s literaturou [103] a [108] 
zabývající se vlivem tloušťky PEO povlaku na únavové chování. V souladu s výsledky těchto 
studií Khan a spol. se tloušťka připraveného povlaku ~7 μm jevila jako optimální. Při příliš 
velké tloušťce dochází k degradaci únavového chování vlivem defektů v povlaku. Příliš tenký 
povlak naopak neposkytuje adekvátní korozní ochranu. Provedená povrchová úprava 
vykazovala velmi dobré výsledky rovnoměrnosti tloušťky a charakteru povlaku na měrné 
délce, coţ bylo ověřeno na příčných řezech zkušebním válcovým tělesem (obr. 46).  
S-N křivky vynesené v obr. 48 a proloţené regresní funkcí K&V ukazují, ţe aplikací 
povlaku na vzduchu došlo ke srovnatelnému sníţení jako v případě slitiny bez povlaku 
v roztoku NaCl, tedy o ~35 %. Redukci ~55 % způsobila aplikace povrchového zpracování 
v kombinaci s chloridovými ionty. Takové sníţení je vyšší ve srovnání s výsledky Yerokhin 
a spol. [91], kteří se zaměřili na vliv komerčního povlaku Keronite. Naopak, prezentované 
výsledky jsou výrazně lepší neţ v práci [72], kde autoři studie zjistili redukci meze únavy 
pro slitinu AZ61 v prostředí 5% NaCl 85 %. 
Pravděpodobným důvodem degradace únavových vlastností vlivem PEO zpracování je 
zvýšení napětí v oblasti prasklin vzniklých ve vnější vrstvě povlaku, neboť je toto napětí díky 
vysoké přilnavosti povlaku přenášeno aţ do základního materiálu, a tím usnadňuje iniciaci 
únavové trhliny [103]. Toto tvrzení potvrzuje fraktografická analýza, která odhalila výrazně 
vyšší počet míst iniciace únavové trhliny na povrchově zpracovaných vzorcích. Bylo rovněţ 
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zřejmé, ţe cyklické zatíţení, a to především vyšší amplitudy napětí, porušují kompaktnost 
povlaku, čím došlo k odlupování vnější vrstvy.  
Bhuiyan ve své studii [109] uvádí kromě prasklin vzniklých v průběhu zatíţení jako další 
významný faktor ovlivňující únavovou odolnost zbytková vnitřní pnutí v povlaku. 
Předpokládá však, ţe tlaková napětí únavovou odolnost zvýší. Skutečnost, ţe PEO zpracování 
způsobuje tlaková vnitřní pnutí, byla zkoumána na hliníkových slitinách v pracích [113], 
[141], [142], přičemţ Lonyuk v [142] rovněţ uvádí předpoklad zpomalení iniciace únavové 
trhliny vlivem tlakového napětí v povlaku. Současně však toto tvrzení rozšiřuje o případ, kdy 
jsou záporná napětí vysoká natolik, ţe dochází k delaminaci povlaku s výskytem prasklin, 
a tím k degradaci únavových vlastností. Na druhou stranu, ve své práci Lonyuk zjistil, ţe 
místo iniciace únavové trhliny na PEO zpracovaných vzorcích není v povlaku, ale základním 
materiálu pod povlakem, kde byla jeho tloušťka dvojnásobná. 
Redukce meze únavy povlakované slitiny v prostředí roztoku chloridu sodného byla 
způsobena korozním napadením pod povlakem (obr. 54). Praskliny způsobené cyklickým 
zatíţením porušily bariéru a vznikl tak kontakt slitiny s korozním médiem. Přístup roztoku 
k základnímu materiálu však můţe být umoţněn i prostřednictvím otevřených pórů. Tento 
mechanismus korozního napadení hořčíkové slitiny s PEO povlakem vytvořeným 
v elektrolytu na bázi fosforečnanu byl popsán v práci [89] (viz. obr. 59).  
 
 
Obr. 59. Schematické znázornění korozního napadení hořčíkové slitiny s PEO povlakem [89]. 
 
Liang a spol. uvádí, ţe při kontaktu korozního média se slitinou dochází ke vzniku 
korozních produktů ve formě hydroxidu draselného na rozhraní slitina/povlak v takovém 






Disertační práce přinesla řadu výsledků velmi široké problematiky, které pomohly lépe 
objasnit otázky z oblasti korozní ochrany hořčíkových slitin plazmatickou elektrolytickou 
oxidací a jejího vlivu na únavové chování těchto slitin v prostředí chloridových iontů. 
Poznatky získané v průběhu experimentální práce mohou pomoci k rozšíření vyuţití těchto 
atraktivních materiálů. 
Na základě strukturní analýzy protlačované hořčíkové slitiny AZ61, optimalizace 
a podrobné analýzy povrchové úpravy metodou plazmatické elektrolytické oxidace (PEO), 
zkoušek vysokocyklové únavy a fraktografické analýzy byly popsány účinky PEO povlaku 
vytvořeném v alkalickém elektrolytu na bázi křemičitan–fosforečnanu na únavovou ţivotnost 
a iniciaci únavové trhliny na vzduchu a v 3,5% roztoku NaCl. Shrnutí získaných poznatků je 
uvedeno v následujících bodech: 
 
 Struktura experimentální slitiny je tvořena zrny o velikosti v rozsahu ~7 to 40 μm 
s fází Mg17Al12 vyloučenou na hranicích zrn. Dále byly ve struktuře identifikovány 
sekundární fáze na bázi Al–Mn a Mg–Si ostrohranného tvaru. 
 Při zpracování v elektrolytu bez obsahu KF se spolu se zvýšením proudové hustoty 
zvyšuje rychlost růstu napětí v počáteční fázi a stejně tak hodnota maximálního 
dosaţeného napětí. Vysoká proudová hustota (200 mA cm–2) rovněţ způsobuje 
zvýšení tloušťky a nerovnoměrnosti povlaku a dlouhé časy (1800 s) vznik oblastí 
modifikovaného materiálu zasahující aţ do hloubky ~100 μm. Jako optimální 
hodnota proudové hustoty bylo zvoleno 130 mA cm
–2
. 
 Přidáním fluoridu draselného do elektrolytu na bázi křemičitan–fosforečnanu došlo 
k významným změnám v průběhu zpracování, včetně charakteru jiskření, zvýšení 
rychlosti nárůstu napětí v počáteční fázi, redukci napětí, kdy začíná jiskření 
o ~40 V a sníţení napěťové odezvy i v průběhu tvorby povlaku. 
 Fluorid draselný působí jako inhibitor lokální oxidace spojené s uvolňováním kyslíku 
a sníţením pH v místech výskytu fází Al–Mn v počáteční fázi zpracování. 
 Doba zpracování delší neţ ~300 s v přítomnosti fluoridových iontů významně 
změnila morfologii povlaku, která byla v kratších časech relativně rovnoměrná 
s pravidelně rozloţenými póry. Povlak byl sloţený z vnější kompaktnější vrstvy 
a vnitřního porézního pásma s bariérou na rozhraní se slitinou. V čase zpracování 
delším neţ ~300 s došlo k akceleraci růstu povlaku s výskytem menšího počtu pórů 
a tvorbou modifikovaného materiálu na povrchu ve tvaru výčnělků a zduření 
o velikosti v řádech ~100 µm. V průběhu zpracování docházelo k samovolnému 
oddělení části těchto útvarů. 
 Povlak formovaný v elektrolytu bez obsahu fluoridu draselného byl tvořen jemně 
pórovitou strukturou s výčnělky o výšce do ~10 µm, se vzhledem typickým 
pro PEO povlaky s vnější a vnitřní vrstvou a bariérou na rozhraní slitina/povlak. 
 Povlaky vytvořené v obou elektrolytech obsahovaly krystalický Mg3(PO4)2 a amorfní 
materiál, pravděpodobně MgO s hořčíkem, kyslíkem, fosforem a křemíkem 
rozloţeným v celé tloušťce povlaku. V přítomnosti fluoridu draselného povlak 
obsahoval ~3 at.% fluoru. 
87 
 
 Korozní testy prokázali, ţe vytvořené PEO povlaky poskytují krátkodobou ochranu 
testované slitiny. Prodlouţenou expozicí došlo k výskytu lokálního napadení 
pod povlakem. Přítomnost fluoridu neměla na korozní odolnost významný vliv. 
 Pro testování vlivu únavového chování byl zvolen povlak vytvořený v čase 300 s 
při proudové hustotě 130 mA cm-2 v elektrolytu s přidaným KF (10 g dm-3 
Na4P2O7.10H2O, 11 g dm
-3
 Na2SiO3, 2,5 g dm
-3
 KOH a 8 g dm
-3
 KF). 
 Experimentálně naměřená data únavového testování byla proloţena regresními 
funkcemi Kohout & Věchet a Stromeyer. Funkce K&V přesněji určila pozici ohybu 
regresní křivky a vykazovala ve všech testovaných podmínkách niţší součet 
čtverců odchylek. 
 Horní mez únavy σhC slitiny AZ61 v základních podmínkách (tj. bez povlaku 
na vzduchu) byla pro 10
7
 cyklů 145,4 MPa. Provedená povrchová úprava způsobila 
redukci na 91,5 MPa a přítomnost 3,5% roztoku NaCl další sníţení na 63,8 MPa. 
 Iniciace únavové trhliny slitiny v základním stavu byla ovlivněna především 
sekundárními fázemi Al–Mn o velikosti aţ 15 μm a tvrdostí 948 HV, na kterých 
docházelo k praskání, dekohezi a propojení trhlin mezi jednotlivými fázemi. 
V přítomnosti chloridových iontů se únavové trhliny šířili především z korozních 
důlků vznikajících anodickým rozpouštěním matrice v okolí fází Al–Mn. 
 Aplikace PEO povlaku způsobila především při vysokých amplitudách napětí nárůst 
počtu míst iniciace. Cyklickým zatěţováním došlo ke sníţení kompaktnosti 
povlaku a k odlupování vnější vrstvy. Iniciace byla usnadněna přenášením napětí 
do základního materiálu v blízkosti trhlin vznikajících v povlaku. V přítomnosti 
chloridových iontů došlo skrze praskliny a otevřené póry ke kontaktu korozního 
media se slitinou a následnému podkorodování povlaku. 
 Oblast šíření únavového lomu byla ve všech testovaných podmínkách v oblasti bliţší 
iniciaci hrubšího charakteru s lamelovým vzhledem s výskytem sekundárních trhlin 
a méně morfologicky členitá v oblasti blízké konečnému dolomu, kde byl 
zaznamenán nejhustější výskyt dvojčatění. Oblast šíření byla dále charakteristická 
výskytem striací.  
 Významné rozdílnosti nebyly pro jednotlivé testované podmínky zaznamenány ani 
pro oblast kvazistatického dolomu, která byla charakteristická jamkovým vzhledem 
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13. PŘEHLED POUŢITÝCH ZKRATEK A SYMBOLŮ 
 
ASTM  Americká společnost pro zkoušení a materiály   
  (American Society For Testing Materials) 
CF  korozní únava (corrosion fatigue) 
ECAE  metoda bezkontrakčního protlačování    
  (Equal Channel Angular Extrusion) 
EDX energiově disperzní spektroskopie (Energy-dispersive X-ray 
spectroscopy) 
EIS  elektrochemická impedanční spektroskopie 
PEO   plazmatická elektrolytická oxidace     
  (plazma electrolytic oxidation)  
RoHS Omezení uţívání některých nebezpečných látek v elektronických 
a elektrických zařízeních (Restriction of the use of certain 
Hazardous Substances in electrical and electronic equipment) 
SCC  korozní praskání (stress corrosion cracking) 
XRD rentgenová difrakční analýza (X-ray diffraction) 
a, b, C  parametry regresní funkce Stromeyer a Kohout & Věchet 
b  elastický exponent křivky ţivotnosti 
c  plastický exponent křivky ţivotnosti 
E  [V] potenciál 
Ekor [V] korozní potenciál 
F   Faradayova konstanta (96487 C) 
f  [Hz] frekvence  
i [A] proud 
j [A cm
–2
] proudová hustota 
Nf  počet cyklů do lomu 
R  parametr asymetrie únavového cyklu 
P  parametr asymetrie únavového cyklu 
Z  [Ω] impedance 
z  počet vyměněných elektronů v rámci jednoho atomu 
ΔG  [J] změna Gibbsovy energie 
a  [MPa] je amplituda napětí 
h [MPa] horní (maximální) napětí 
n [MPa] dolní (minimální) napětí 
ae [-] elastická sloţka amplitudy cyklické deformace 
ap [-] plastická sloţka amplitudy cyklické deformace 
100 
 
at [-] amplituda celkové deformace 
ε'f [-] součinitel únavové taţnosti 
σC  [MPa]  mez únavy materiálu 
σhC  [MPa]  mez únavy při míjivém cyklu 
σm  [MPa]  střední napětí 
σ∞  [MPa] parametr regresních závislostí 
σ'f  [MPa] součinitel únavové pevnosti 
ν  [mm/rok] korozní rychlost 
τ  [h] čas 
 
 
 
 
 
